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Zusammenfassung 
Zusammenfassung 
Im Rahmen dieser Arbeit wurde zum einen der Einfluss von Silizium (Si) als Dotier-
element auf die thermische Stabilität von Al2O3-Dünnschichten mit Hilfe der 
Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) untersucht. Die Dünnschichten wurden 
hierbei mittels Filtered Cathodic Arc (FCA) und mittels Magnetron Sputter Ion Plating 
(MSIP) hergestellt. Es wurden amorphe und kristalline FCA-Al2O3-Schichten auf Si-
Wafer und kristalline MSIP-Schichten auf Si-Wafer und auf Hartmetallwende-
schneidplatten abgeschieden. Zur Ermittlung der thermischen Stabilität der Schichten 
wurden diese vor den TEM-Untersuchungen auf verschiedene Temperaturen 
aufgeheizt. Zum anderen wurden MSIP-Al2O3-Dünnschichten auf Hartmetallwende-
schneidplatten nach dem Einsatz in Zerspanversuchen im TEM untersucht. Darüber 
hinaus wurde so genanntes WHIPOX-Material untersucht. WHIPOX ist ein Al2O3-Fa-
ser-Matrix-Verbundwerkstoff mit einer porösen Matrix.  
Die TEM-Untersuchungen der Al2O3-Schichten haben gezeigt, dass die Dotierung mit 
Si sowohl die amorphe als auch die γ-Al2O3-Phase stabilisiert. Durch die Si-Dotie-
rung der amorphen FCA-Al2O3-Schicht wurde die Kristallisationstemperatur zu 
mindestens 290 °C höheren Temperaturen verschoben. Außerdem haben 
Untersuchungen der aufgeheizten, amorphen Proben gezeigt, dass die Si-Dotierung 
die thermische Stabilität der γ-Phase um mindestens 100 °C erhöht. Die poröse, 
nanokristalline Morphologie der kristallinen FCA-Al2O3-Schicht wurde durch die Si-
Dotierung im Vergleich zur undotierten Schicht auf eine mindestens 300 °C höhere 
Temperatur stabilisiert. Durch die Si-Dotierung der kristallinen MSIP-Al2O3-Schicht 
auf Si-Wafer hat sich zum einen die thermische Stabilität der γ-Phase um 100 °C 
erhöht und zum anderen die α-Al2O3-Bildungstemperatur zu 250 °C höheren 
Temperaturen verschoben. Darüber hinaus beeinflusste das Si die Phasenumwand-
lungssequenz. Bei der undotierten MSIP-Al2O3-Schicht wurde eine direkte 
Umwandlung der γ- in die α-Phase beobachtet, wohingegen sich in der Si-dotierten 
Schicht zunächst θ- vor α-Al2O3 ausgebildet hat. Durch die Verwendung eines ande-
ren Substrates, eine Hartmetallwendeschneidplatte, die zur Haftvermittlung mit einer 
(Ti,Al)N-Schicht beschichtet war, konnte das Schichtsystem in Zerspanversuchen 
eingesetzt werden. Allerdings zeigten Untersuchungen von aufgeheizten Proben, 
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dass die (Ti,Al)N-Schicht die Stabilität der γ-Phase reduziert. Die Bildung der α-
Phase ging dabei mit dem Zerfall des metastabilen, kubischen (Ti,Al)N-Mischkristalls 
in die kubische TiN- und die hexagonale AlN-Phase, der Oxidation der (Ti,Al)N-
Schicht und der Diffusion von Ti in die Al2O3-Schicht einher. Die thermische Stabilität 
der γ-Al2O3-Schicht ließ sich sowohl durch das Aufheizen im Vakuum anstatt in Um-
gebungsatmosphäre als auch durch Si-Dotierung der Al2O3- und der (Ti,Al)N-Schicht 
erhöhen. Die Ergebnisse lassen vermuten, dass Si nicht in das γ-Al2O3-Gitter ein-
gebaut wird, sondern sich als amorphes Si oder SiO2 auf den Korngrenzen der γ-
Al2O3-Nanokristalle anlagert und dadurch Diffusionsvorgänge und somit Kristall-
wachstumsprozesse reduziert. Die Si-Dotierung stabilisiert die γ-Phase vermutlich 
dadurch, dass sie die Kristallitgröße auf den Nanometerbereich stabilisiert. Im Fall 
des Si-dotierten Al2O3/(Ti,Al)N-Schichtsystems kann die Stabilisierung der (Ti,Al)N-
Schicht durch die Si-Dotierung eine weitere Erklärung für die Stabilisierung der γ-
Phase sein. Des Weiteren kann die amorphisierende Wirkung der Si-Dotierung, die 
bei allen Al2O3-Schichten beobachtet wurde, ein Grund für die geringere Oxidation 
der (Ti,Al)N-Schicht und somit auch für die höhere Stabilität des Si-dotierten 
Al2O3/(Ti,Al)N-Schichtsystems sein, da mit einem zunehmenden amorphen Anteil in 
der Schicht weniger Korngrenzen und somit potentielle Diffusionspfade für O, Al und 
Ti vorliegen. Die Untersuchungen des undotierten MSIP-γ-Al2O3/(Ti,Al)N-Schichtsys-
tems nach dem Einsatz in Zerspanversuchen eines Einsatzstahls, zeigten, dass die 
Beschichtung der thermomechanischen Belastung bei den gewählten Zerspanpara-
metern widerstehen können. Es wurde weder das Abplatzen einer Schicht noch eine 
Phasenumwandlung festgestellt. 
Die Untersuchung des bei 1200 °C gesinterten WHIPOX-Materials hat das Vorliegen 
von homogen in der porösen Al2O3-Matrix verteilten, Y-stabilisierten ZrO2-Partikeln 
mit maximalen Durchmessern von 100 nm gezeigt. Darüber hinaus wurde gezeigt, 
dass die ZrO2-Partikel, die bei der Aufbereitung des Matrixmaterials in das Material 
eingebracht wurden, sich sowohl zwischen Matrixkörnern als auch zwischen Faser- 
und Matrixkörnern befinden und somit den Sintergrad beeinflussen können. Diese 
Vermutung wurde dadurch bestätigt, dass ZrO2-frei hergestellte Proben einen gestei-
gerten Sintergrad im Vergleich zu den ZrO2-haltigen aufwiesen. Darüber hinaus 
führte die Erhöhung der Sintertemperatur auf 1300 °C zu einer gesteigerten Sinter-
aktivität. 
Abstract 
Abstract 
In the first part of this thesis the influence of silicon (Si) alloying on the thermal 
stability of alumina thin films was investigated by means of transmission electron 
microscopy (TEM). These alumina thin films were deposited by filtered cathodic arc 
(FCA) and by magnetron sputter ion plating (MSIP). Amorphous and crystalline FCA 
alumina thin films were deposited on Si wafers, and crystalline MSIP alumina thin 
films were deposited on Si wafers and on cemented carbide cutting tools. The thin 
films were annealed at elevated temperatures before TEM investigations to 
determine their thermal stability. In the second part of this thesis MSIP alumina thin 
films, deposited on cemented carbide cutting tools, were investigated in the TEM 
after using them in several cutting tests. Furthermore, so called WHIPOX-material 
was investigated. WHIPOX is an alumina fibre matrix composite with a porous matrix.  
TEM investigations of Al2O3 thin films showed that Si-alloying stabilizes the 
amorphous and the γ-Al2O3 phases. Si-alloying of the amorphous FCA Al2O3 thin film 
led to at least a 290 °C higher crystallization temperature. In addition investigations of 
annealed thin films showed that Si-alloying increases the thermal stability of γ-Al2O3 
by at least 100 °C. The morphology of the porous, nanocrystalline FCA γ-Al2O3 layer 
was stabilized to a 300 °C higher temperature. By Si-alloying of crystalline MSIP 
Al2O3 thin films deposited on Si wafers, the thermal stability range of γ-Al2O3 was 
increased by 100 °C and the formation temperature of the α-Al2O3-phase was 
increased by 250 °C. Moreover Si influenced the phase-transfomation sequence: The 
unalloyed crystalline MSIP Al2O3 thin film showed a direct transition of the γ- into the 
α-phase, while the Si alloyed MSIP Al2O3 thin film first transformed into θ- before the 
formation of α-Al2O3 was observed. By using another substrate, such as cemented 
carbide cutting tools coated with (Ti,Al)N for improved adhesion, the coating system 
could be used in cutting tests. However, investigations of the annealed coating 
system proved, that a (Ti,Al)N-layer decreases the thermal stability range of γ-Al2O3: 
The formation of α-Al2O3 is accompanied by the decomposition of the metastable, 
cubic (Ti,Al)N-layer into the cubic TiN- and the hexagonal AlN-phase, the oxidation of 
the (Ti,Al)N-layer and the Ti-diffusion into the Al2O3-layer. The thermal stability of γ-
Al2O3 could be enhanced by annealing in vacuum instead of annealing in atmosphere 
as well as by Si-alloying of the Al2O3- and (Ti,Al)N-layers. The combined results lead 
Abstract 
 
 
to the assumption that Si was not incorporated into the Al2O3-lattice, but segregated 
preferentially as amorphous Si or SiO2 at grain boundaries of the nanocrystalline γ-
Al2O3-grains and thereby reduced diffusion and hence crystal growth. Thus, γ-Al2O3 
was presumably stabilized due to Si-alloying by stabilizing the size of the 
nanocrystals. In case of the Si-alloyed Al2O3/(Ti,Al)N-layers deposited on cemented 
carbide, the Si alloying of the (Ti,Al)N-layer can also explain the stabilization of γ-
Al2O3. Less (Ti,Al)N-layer-oxidation can also be explained by the amorphization 
effect of Si-alloying on the Al2O3-layer, which was observed for all crystalline FCA 
and MSIP Al2O3 thin films. The higher the amorphous content,  the less grain 
boundaries and therefore possible diffusion pathways for O, Al and Ti exist. 
Investigations of the MSIP Al2O3/(Ti,Al)N-coating system after use in cutting tests of a 
case hardening steel, showed that it could withstand the thermomechanical stress at 
selected cutting parameters. Neither delamination of the coating nor phase transfor-
mation was observed. 
Investigation of WHIPOX-material sintered at 1200 °C showed the existence of small, 
below 100 nm in size, Y-stabilized ZrO2-nanoparticles homogeneously dispersed 
within the Al2O3-matrix. Moreover it showed that the ZrO2-particles got into the matrix 
during preparation and that they could be found between Al2O3-matrix grains and 
between fibre-matrix grains and therefore could influence the sintering activity. This 
presumption was confirmed by the result that ZrO2-free prepared WHIPOX-samples 
showed higher sintering activities than ZrO2-containing samples. Furthermore the 
sintering activity was enhanced by increasing the sintering temperature to 1300 °C. 
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 1 Einleitung 
Aluminiumoxid (Al2O3) ist aufgrund der herausragenden mechanischen Eigenschaf-
ten und des relativ großen natürlichen Vorkommens von Aluminium einer der 
wichtigsten keramischen Werkstoffe und wird in verschiedenen Bereichen eingesetzt. 
Neben dem Bayer-Verfahren, bei dem Al2O3 aus Al hergestellt wird, können mittels 
physikalischer oder chemischer Abscheideverfahren gezielt Schichten abgeschieden 
werden. Amorphe Al2O3-Schichten werden aufgrund ihrer relativ hohen Dielek-
trizitätskonstante und der relativ großen Bandlücke beispielsweise als elektrisch 
nichtleitende Schichten in der Halbleitertechnik eingesetzt (Katiyar et al., 2005). 
Kristalline Al2O3-Schichten eignen sich neben dem Einsatz als Isolator in der Opto- 
und Mikro-Elektronik auch für den Einsatz in der Optik aufgrund ihrer Transparenz 
über einen großen Wellenlängenbereich (Aguilar-Frutis et al., 1998). Darüber hinaus 
weisen kristalline Al2O3-Schichten eine hohe Temperaturbeständigkeit und Härte, 
sowie einen hohen Abrasions-Widerstand und eine gute chemische Stabilität auf, die 
sie zum Einsatz als Diffusionsbarrieren-Material (Prengel et al., 1998, Müller et al., 
1999, Jin et al., 2002a) und Verschleißschutzschicht (Kramer und Judd, 1985, Lux et 
al., 1986, Layyous et al., 1992, Åstrand et al., 2004) qualifizieren. Neben der stabilen 
α-Al2O3-Phase existieren zahlreiche metastabile Al2O3-Phasen, die aufgrund ihrer 
großen Oberfläche und katalytischen Aktivität häufig als Katalysatormaterialien ein-
gesetzt werden (Gitzen, 1970, Levin und Brandon, 1998, Ismagilov et al., 1999, 
Paglia et al., 2003). 
Als Verschleißschutzschichten wurden zunächst α-Al2O3-Schichten verwendet, die 
mittels CVD-Verfahren bei Temperaturen über 1000 °C abgeschieden wurden 
(Prengel et al., 1994, Zywitzki und Hoetzsch, 1996, Müller et al., 1999). Durch diese 
relativ hohen Substrattemperaturen wurde die Substratauswahl sehr stark einge-
schränkt, da viele Stähle bei diesen Temperaturen schon zu altern beginnen und 
dies mit einer Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften einhergeht 
(Cremer et al., 1999). Die Substrattemperatur konnte als Folge von Forschungsbe-
mühungen durch die Verwendung eines Plasmas bei den so genannten Plasma 
gestützten CVD-Verfahren auf 560 °C verringert werden (Kyrylov et al., 2004, Jiang 
et al., 2010b). Dabei wird die Mobilität der Adatome durch das Ionenbombardement 
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vergrößert und somit die notwendige thermische Energie verringert. Eine Alternative 
zur Verwendung der α-Al2O3-Phase stellt aber auch die Verwendung von metastabi-
len Al2O3-Phasen dar, da diese mittels PVD-Verfahren bei Substrattemperaturen un-
ter 500 °C abgeschieden werden können (Musil et al., 2010). Die Metastabilität der 
Phasen führt hingegen zu dem Problem, dass sie sich bei hinreichend hohen Tempe-
raturen in die stabile α-Al2O3-Phase umwandeln. Diese Phasenumwandlungen sind 
unerwünscht, da sich die Dichten und Volumina der metastabilen und der α-Al2O3-
Phase unterscheiden. Dadurch kann aus der Phasenumwandlung kohäsives oder 
adhäsives Versagen der Beschichtung resultieren. Aus diesem Grund besteht gestei-
gertes Interesse daran die Einsatztemperatur von metastabilen Al2O3-Schichten zu 
erhöhen. Eine Möglichkeit die thermische Stabilität der metastabilen Phase zu er-
höhen bieten Dotierungselemente. Als potentielle Dotierungselemente für die meta-
stabilen Al2O3-Phasen werden in der Literatur unter anderem Mo (Wallin et al., 2004, 
Andersson et al., 2005), Si (Wang et al., 2007, Mekasuwandumrong et al., 2008) und 
Y (Ragan et al., 2003, Palmero und Esnouf, 2011) diskutiert. Es existieren verschie-
dene theoretische Arbeiten zu Si als Dotierelement von kristallinen Al2O3-Schichten, 
die eine stabilisierende Wirkung von Si auf die metastabilen Al2O3-Phasen voraus-
sagen (Blonski und Garofalini, 1993a, Wallin et al., 2004, Jiang et al., 2010a, Nahif et 
al., 2013b). Im Gegensatz dazu existieren, abgesehen von den Veröffentlichungen 
der DFG-Projektpartner, die dieselben Al2O3-Schichten mit verschiedenen Methoden 
untersucht haben (Bobzin et al., 2013, Nahif et al., 2013a), keine Veröffentlichungen 
von praktischen Untersuchungsergebnissen zu der Mikrostruktur und der thermi-
schen Stabilität von mittels PVD-Verfahren abgeschiedenen Si-dotierten, amorphen 
Al2O3- oder Si-dotierten, kristallinen γ-Al2O3-Schichten insbesondere im Vergleich zu 
den jeweiligen undotierten Schichten.  
Das Ziel dieser Arbeit besteht darin den Effekt der Si-Dotierung in amorphen und 
kristallinen Al2O3-Schichten mit Hilfe von TEM-Methoden näher zu untersuchen. 
Dazu wurden undotierte sowie Si-dotierte Al2O3-Schichten vor und nach Heizexperi-
menten untersucht. Die Schichten wurden mit zwei unterschiedlichen PVD-Methoden 
abgeschieden, zum einen amorphe sowie kristalline Al2O3-Schichten mittels gefilter-
ter Lichtbogenverdampfung (engl.: Filtered Cathodic Arc, FCA) am Lehrstuhl für 
Werkstoffchemie (MCh), RWTH Aachen, und zum anderen kristalline Al2O3-Schich-
ten mittels Magnetronsputtern (engl.: Magnetron Sputter Ion Plating, MSIP) am 
Institut für Oberflächentechnik (IOT), RWTH Aachen. Im Fall der MSIP-Proben wurde 
Einleitung 
3 
zudem der Substrateinfluss untersucht, indem die Al2O3-Schicht nicht nur auf Si-
Wafern, wie bei der FCA-Beschichtung, sondern auch auf Hartmetall-Wendeschneid-
platten abgeschieden wurden, die zur Haftvermittlung mit einer (Ti,Al)N-Schicht 
beschichtet waren. Außerdem wurde mit den mittels MSIP auf Hartmetall-Wende-
schneidplatten abgeschiedenen Al2O3-Schichten zusätzlich ein Glühversuch in Vaku-
um durchgeführt, um den Einfluss des Luftsauerstoffes auf die thermische Stabilität 
der Schichten zu untersuchen. Darüber hinaus wurden die mittels MSIP auf Hart-
metallwendeschneidplatten abgeschiedenen Al2O3-Schichten auch in Zerspanver-
suchen eingesetzt und nach ihrem Einsatz mit Hilfe von TEM-Methoden untersucht, 
um die Eignung von γ-Al2O3-Schichten als Verschleißschutzschicht für die Zer-
spanung zu untersuchen. 
Neben den oben beschriebenen Einsätzen von Al2O3 in Hochtemperaturanwendun-
gen, als Verschleißschutzschicht, als Isolator oder als Katalysator ist es zudem ein 
geeignetes Material für die Verwendung in keramischen Verbundwerkstoffen (CMC). 
In einem keramischen Verbundwerkstoff werden keramische Fasern, Whisker oder 
Partikel in ein keramisches Matrix-Material eingelagert. Dadurch werden energieab-
sorbierende Mechanismen, wie beispielsweise Rissablenkung und Rissüber-
brückung, induziert, die trotz der sprödbrechenden Einzelkomponenten eine plasti-
sche Deformation des Verbundwerkstoffes ermöglichen und somit die Bruchzähigkeit 
erhöhen (Chawla, 2003). Dabei nimmt die Bruchdehnung des CMCs um etwa eine 
Größenordnung im Vergleich zur monolithischen Keramik zu. Demnach zeichnen 
sich CMCs nicht nur durch die positiven Eigenschaften der monolithischen Keramik 
sondern auch durch ein „quasiduktiles“ oder „pseudoplastisches“ Verhalten aus. 
Dadurch wird der Anwendungsbereich der keramischen Werkstoffe vergrößert. 
Anwendungsgebiete sind beispielsweise Raketendüsen, Wärmetauscher und Auto-
mobilmotoren (Chawla, 2003). Typische Materialien, die in CMCs eingesetzt werden 
sind die Oxide, Nitride und Carbide von Silizium, Aluminium, Titan, Zirkon, Bor und 
Magnesium (Chawla, 2003). Oxidische CMCs haben den Vorteil gegenüber nichtoxi-
dischen CMCs, dass sie auch in korrodierender Atmosphäre eingesetzt werden 
können. Eine Einlagerung von Fasern, die auch als Faserverstärkung bezeichnet 
wird, weist dabei die besten Ergebnisse auf (Chawla, 2012). Bei Faser-Matrix-Ver-
bundwerkstoffen ist die Beschaffenheit der Faser-Matrix-Anbindung besonders wich-
tig. Diese muss stark genug sein, dass eine Lastübertragung von Faser zur Faser 
möglich ist, aber auch schwach genug, dass die energieabbauenden Phänomene 
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stattfinden können. Dies kann mit Hilfe von geeigneten Faserbeschichtungen (Zok, 
2006) oder mit Hilfe einer porösen Matrix (Lange et al., 1995, Carelli et al., 2002) 
realisiert werden. Das am Deutschen Zentrum für Luft-und Raumfahrt (DLR), Köln, 
hergestellte WHIPOX-Material stellt eine Kombination aus Al2O3-Fasern mit einer 
porösen Al2O3-Matrix dar. Das quasiduktile Verhalten in Kombination mit der hohen 
Temperaturstabilität und chemischen Beständigkeit des Al2O3 machen das WHIPOX-
Material zu einem vielversprechenden Kandidaten für den Einsatz beispielsweise in 
Gasturbinen (Schmücker und Mechnich, 2008). Das Ziel dieser Arbeit ist es das 
WHIPOX-Material mit Hilfe von TEM-Methoden zu charakterisieren und dabei unter 
anderem den Einfluss der Sintertemperatur zu untersuchen. Die Untersuchungser-
gebnisse sollen im besten Fall der Werkstoffoptimierung dienen. 
Die Dissertation ist in 5 Kapitel gegliedert. Nach der Einleitung wird im zweiten 
Kapitel der Stand der Technik dargelegt. Dabei wird zum einen das Material Al2O3 
mit besonderem Fokus auf die amorphe, die metastabile γ-Al2O3- und die stabile α-
Al2O3-Phase sowie die beobachteten Phasenumwandlungen beim Aufheizen und die 
Maßnahmen zur Erhöhung der thermischen Stabilität der metastabilen Phase be-
schrieben. Darüber hinaus befassen sich weitere Unterkapitel mit Faserverbundwerk-
stoffen, Dünnschichtmethoden zur Herstellung von Al2O3-Schichten und mit der Zer-
spanungstechnik. Im dritten Kapitel wird die experimentelle Durchführung erläutert. 
Dabei werden die bei den Projektpartnern MCh und IOT durchgeführten Probenher-
stellungsschritte und Heizexperimente sowie die am Werkzeugmaschinenlabor 
(WZL), RWTH Aachen, durchgeführten Zerspanversuche erläutert. Darüber hinaus 
werden im Folgenden detailliert die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten TEM-
Probenpräparations- sowie die TEM-Untersuchungsmethoden beschrieben. Das 
vierte Kapitel beschreibt die Ergebnisse der TEM-Untersuchungen und ist dazu in 
vier Unterkapitel unterteilt, die die Ergebnisse der amorphen sowie kristallinen FCA-
Al2O3-Schichten, der auf Si-Wafer sowie auf Hartmetallwendeschneidplatten abge-
schiedenen MSIP-Al2O3-Schichten, der MSIP-Al2O3-Schichten nach dem Einsatz in 
Zerspanversuchen und der Faserverbundwerkstoffe beschreiben. In Kapitel 5 
werden die Ergebnisse der Arbeit schließlich zusammengefasst und diskutiert sowie 
ein Ausblick auf potentielle zukünftige Forschungsbemühungen gegeben. 
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 2 Stand der Technik 
 2.1 Aluminiumoxid 
Aluminiumoxid ist die Sauerstoffverbindung von Aluminium und hat die chemische 
Formel Al2O3. Al2O3 ist nach Siliziumoxid (SiO2) der zweitwichtigste oxidkeramische 
Werkstoff (Salmang und Scholze, 2007). Ein Grund hierfür ist das große Vorkommen 
von Aluminium als dritthäufigstes Element und häufigstes Metall in der Erdkruste. 
Des Weiteren hat die thermisch stabile α-Al2O3-Phase thermische, chemische, 
elektrische und mechanische Eigenschaften, die eine Vielzahl von Anwendungen er-
möglichen. Zu nennen sind dabei unter anderem die hohe Härte, der hohe Elastizi-
tätsmodul, die Temperaturbeständigkeit, die gute oxidative Beständigkeit, die hohe 
chemische Stabilität, die hohe Druckfestigkeit, die hohe Thermoschockbeständigkeit, 
der gute Abrasions-Widerstand, die geringe Kerbschlagzähigkeit, der hohe Schmelz-
punkt, der hohe elektrische Widerstand sowie die niedrigen dielektrischen Verlust-
werte, die geringe Wärmeleitfähigkeit und die Transparenz über einen großen Wel-
lenlängenbereich. Die wichtigsten Märkte für Al2O3-Materialien sind Feuerfestmate-
rialien (50 % Gewichtsanteil), Schleifmittel (20 %), Feinkeramiken und Zündkerzen 
(15 %) und technische Keramik (10 %) (Lee und Rainforth, 1994). Des Weiteren 
weist Al2O3 neben seiner thermisch stabilen α-Al2O3-Phase verschiedene metastabile 
Phasen mit anderen Eigenschaften auf (Levin und Brandon, 1998). Diese strukturelle 
Variabilität vergrößert noch zusätzlich das ohnehin schon große Anwendungsgebiet.  
Al2O3 tritt in der Natur meist entweder in Form von Bauxit hydratisiert und mit Eisen-
oxiden gemischt oder in Form des reinen Minerals Korund (α-Al2O3) auf. Weniger 
häufig tritt Al2O3 mit metallischen Verunreinigungen zusammen in Form von Rubinen 
(α-(Al,Cr)2O3), Schmirgel (Mischung aus α-Al2O3, Fe3O4, Fe2O3 und SiO2) und Saphi-
ren (α-Al2O3 + Fe
2+, Ti3+, Fe3+, Cr3+) auf. Bauxit ist ein Aluminium-Erz, das vorwie-
gend aus den Aluminium-Mineralen Gibbsit (γ-Al(OH)3), Böhmit (γ-AlO(OH)) und 
Diaspor α-AlO(OH) besteht und oftmals zudem Eisen- (Fe2O3), Titan- (TiO2) und Sili-
zium-Verunreinigungen (Al4((OH)8Si4O10) und SiO2) aufweist (Gitzen, 1970). 
Al2O3 wird hauptsächlich mittels des so genannten Bayer-Verfahrens aus Bauxit ge-
wonnen. Dieses wurde 1888 von Karl Joseph Bayer patentiert. Zunächst wird dabei 
fein gemahlenes Bauxit mit Natronlauge versetzt und unter Druck auf 100 - 250 °C 
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erhitzt. Dabei löst sich das Aluminiumhydroxid und geht als Natriumaluminat 
(NaAl(OH)4) in Lösung, wohingegen die weiteren Bestandteile einen unlöslichen 
Rückstand, den so genannten Rotschlamm, ausbilden. Dieser Rückstand wird im 
Folgenden abfiltriert und daraufhin die zurückbleibende Lösung so stark verdünnt, 
dass sich beim Abkühlen das Gleichgewicht auf die Seite des Aluminiumhydroxids 
verschiebt und reines Aluminiumhydroxid (AI(OH)3) ausfällt. Das ausgefällte AI(OH)3 
wird durch Glühen zu Al2O3 entwässert (Hudson, 1987, Mortimer und Müller, 2010). 
Ein Großteil des mittels des Bayer-Verfahrens gewonnenen Al2O3 wird wiederum zur 
Gewinnung von reinem metallischen Aluminium mittels des so genannten Hall-
Héroult-Prozess verwendet. 
Bis zu seinem Schmelzpunkt (Tm = 2050 °C) hat Al2O3 lediglich eine thermodyna-
misch stabile Phase: Korund (α-Al2O3) (Salmang und Scholze, 2007). Neben der ei-
nen stabilen Phase, weist Al2O3 aber noch weitere thermodynamisch metastabile 
Phasen auf, die mit griechischen Buchstaben bezeichnet werden: θ-, κ-, δ-, γ-, η-, χ-
Al2O3. Diese lassen sich nach der Anordnung der Sauerstoffpackungen in zwei Grup-
pen einteilen, in α-Serien mit einer hexagonal dichtesten Packung (hdp) der Sauer-
stoffionen (O2--Ionen) (α-, κ-, χ-Al2O3), zu der auch die thermodynamisch stabile α-
Al2O3-Phase gehört und in γ-Serien mit einer kubisch dichtesten Packung (kdp) der 
O2--Ionen (γ-, δ-, θ-, η- Al2O3) (Levin und Brandon, 1998). Hexagonal dichteste 
Packung (hdp) der O2--Ionen heißt dabei, dass die O2--Ionen dichtest gepackte Ebe-
nen bilden, die hexagonal nach der Stapelfolge ABABABAB… gestapelt werden und 
kubisch dichteste Packung (kdp) der O2--Ionen meint, dass die dichtest gepackten 
O2--Ionen-Ebenen kubisch nach der Stapelfolge ABCABCABCABC… gestapelt wer-
den. Die Phasen die zu einer Serie gehören unterscheiden sich untereinander durch 
die Verteilung der Aluminium-Ionen (Al3+-Ionen) (Wefers und Misra, 1987). In Ta-
belle 1 werden die Raumgruppe, Gitterparameter und Dichte der stabilen α-Al2O3- 
und der metastabilen γ- und θ-Al2O3-Phase zusammengefasst. 
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Tabelle 1: Raumgruppe, Gitterparameter und Dichte der stabilen α- und der metastabilen, γ-
und θ-Al2O3-Phase, nach (Levin und Brandon, 1998). 
Al2O3-
Phase 
Raum-
gruppe 
Gitterparameter Dichte 
a [Å] b [Å] c [Å] α [°] β [°] γ [°] ρ [kg/m3] 
α R-3ch 4,7599 12,994 90 120 3,99 
γ Fd-3m 7,911 90 3,65-3,67 
θ C2/m 11,854 2,904 5,622 90 103,83 90 3,6-3,65 
Die metastabilen Al2O3-Phasen bilden sich abhängig von der Temperatur und dem 
Ausgangsmaterial beim Dehydrieren von Aluminiumhydroxiden (Salmang und 
Scholze, 2007). Die gebräuchlichen Prozessrouten der Al2O3-Phasen durch De-
hydrieren der Aluminiumhydroxide Diaspor (α-AlOOH), Gibbsit (γ-Al(OH)3), Tohdit 
(5Al2O3·H2O), Böhmit (γ-AlOOH) und Bayerit (α-Al(OH)3), sind in Abbildung 2.1 ab-
gebildet. Das Auftreten der metastabilen Al2O3-Phasen hängt sowohl von dem jewei-
ligen Aluminiumhydroxid-Ausgangsmaterial als auch von der Glühtemperatur ab. Des 
Weiteren hängen die Stabilitätsbereiche der metastabilen Phasen von der Kristallini-
tät und dem Verunreinigungsgrad der Ausgangsmaterialien ab, sowie von den Tem-
peraturen, denen diese zuvor ausgesetzt waren, weshalb dazu in der Literatur unter-
schiedliche Angaben zu finden sind (Levin und Brandon, 1998). Unabhängig von 
dem Ausgangsmaterial ist das Endprodukt jeder Wärmebehandlung immer die ther-
modynamisch stabile α-Al2O3-Phase. Die metastabilen Al2O3-Phasen lassen sich 
reproduzierbar herstellen und sind bei Raumtemperatur stabil. Die Umwandlungen 
der Aluminiumhydroxide in die Al2O3-Phasen und die Phasenumwandlungen der 
Al2O3-Phasen untereinander sind aber alle irreversibel, das heißt die Phasenum-
wandlungen lassen sich durch Verringern der Temperatur nicht umkehren (Wefers 
und Misra, 1987, Levin und Brandon, 1998). Daher weisen die Pfeile in der 
Abbildung 2.1. nur in eine Richtung, von links nach rechts. 
Stand der Technik 
8 
 
Abbildung 2-1: Gebräuchliche Prozessrouten der metastabilen Al2O3-Phasen durch 
 Dehydrieren. Umschlossene Bereiche symbolisieren den 
 Stabilitätsbereich der jeweiligen Phase und Pfeile den jeweiligen 
 Umwandlungsbereich, nach (Levin und Brandon, 1998). 
Sobald Aluminium in Umgebungsatmosphäre gelagert wird bildet sich spontan eine 
dünne Al2O3-Schicht an der Oberfläche aus. Man spricht hierbei von der so genann-
ten Selbstpassivierung. Diese schützt Aluminium vor Korrosion, ist aber zu dünn 
(einige Å bis zu einigen nm) um darüber hinaus technisch genutzt werden zu können 
(Gitzen, 1970). 
Neben dem Bayer-Verfahren, dem Dehydrieren von Aluminiumhydroxiden und dem 
Aufheizen amorpher Al2O3-Schichten zur Herstellung von kristallinem Al2O3 können 
Al2O3-Schichten auch gezielt beispielsweise durch Abscheidungen aus der Gas-
phase oder Abscheidungen aus Lösungen hergestellt werden. Zu den Abscheidun-
gen aus der Gasphase gehören unter anderem die so genannte Chemische Gas-
phasenabscheidung (CVD) und die Physikalische Gasphasenabscheidung (PVD) 
(siehe hierzu Kapitel 2.3). Zu den Abscheidungen aus Lösungen gehört das Eloxal-
Verfahren, bei dem durch anodische Oxidation eine oxidische Schutzschicht auf Alu-
minium erzeugt wird (Levin und Brandon, 1998). 
In dieser Arbeit sind die amorphe Al2O3 (a-Al2O3), die metastabile γ-Al2O3 und die 
thermodynamisch stabile α-Al2O3-Phase von besonderer Wichtigkeit, daher werden 
ihre Struktur, ihre Herstellung, ihre Eigenschaften und ihre Anwendungen im Folgen-
den näher beschrieben.  
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 2.1.1 Amorphes a-Al2O3 
 2.1.1.1 Struktur  
Im Gegensatz zu kristallinen Materialien verfügen amorphe lediglich über eine Nah-
ordnung nicht jedoch über eine Fernordnung ihrer Atome. Die Atome in amorphen 
Materialien weisen in der Regel eine geringere Packungsdichte auf als jene in 
kristallinen Materialien. Aus diesem Grund ist die Dichte von amorphen Materialien in 
der Regel geringer als jene von kristallinen. In Abhängigkeit von der Herstellungs-
methode variiert die Dichte der amorphen Al2O3 (a-Al2O3) Schicht sowie die Al-O-Bin-
dungslänge und die Al-Koordinationszahl (Le et al., 2013). Der amorphe Zustand ist 
metastabil. Demzufolge kann beim Aufheizen eine spontane Kristallisation erfolgen, 
wobei sich das amorphe Material in eine stabilere, kristalline Phase umwandelt. 
Diese kann eine metastabile oder die stabile α-Al2O3, kristalline Al2O3-Phase sein.  
 2.1.1.2 Herstellung 
Die kristalline α-Al2O3-Phase (siehe Kapitel 2.1.2) ist die thermodynamisch stabile 
Al2O3-Phase. Dennoch kann amorphes Al2O3 mit verschiedenen Methoden herge-
stellt werden. Klassisch wird amorphes Material durch Abschrecken aus der Schmel-
ze hergestellt. Amorphe Schichten lassen sich aber beispielsweise auch durch die 
anodische Oxidation von Aluminium herstellen, wobei die Schichten dabei oftmals 
porös sind und Verunreinigungen enthalten (Shimizu et al., 1981, Murray et al., 
2012). Amorphe Schichten können außerdem mittels gepulster Laserablation (Pan et 
al., 2007) oder mit Hilfe des CVD-Verfahrens ALD (atomic layer depostion) abge-
schieden werden (Lee et al., 2010). Des Weiteren eignen sich zahlreiche PVD-Me-
thoden, wie beispielsweise PLD (Katiyar et al., 2005) und RF-Magnetron-Sputtern 
(Segda et al., 2001, Lee et al., 2009), zur Abscheidung amorpher Schichten. Die De-
position muss dabei bei niedrigen Temperaturen erfolgen, da ansonsten zusätzlich 
kristallines Al2O3, als metastabile oder als stabile Phase, abgeschieden wird. 
 2.1.1.3 Eigenschaften und Anwendungen 
Amorphes Al2O3 wird vielfach als elektrisch nichtleitendes, dielektrisches Material 
eingesetzt. Es ist beispielsweise ein viel versprechender Kandidat für den Einsatz in 
Kondensatoren (Prasanna et al., 2012) oder als Gateoxid in MOSFETs an Stelle von 
SiO2, da es eine höhere Bandlücke und dielektrische Konstante als SiO2 aufweist 
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(Katiyar et al., 2005). Des Weiteren kann es auch als Oxidations- und Korrosions-
Barriereschicht bei moderaten Temperaturen eingesetzt werden (Samelor et al., 
2011, Litvinov et al., 2013). Darüber hinaus haben Lan et al. neue TEM Grids mit 
dünnen, amorphen Al2O3-Schichten entwickelt. TEM-Grids eignen sich beispiels-
weise zur HRTEM-Untersuchung von Nanopartikeln. Im Gegensatz zu den üblicher-
weise verwendeten Kohlenstofffilmen eignen sich die Al2O3-Schichten für den Ein-
satz in situ HRTEM-Heizexperimenten, da sie in Vakuum bis zu 900 °C mechanisch 
stabil sind, wohingegen Kohlenstofffilme beim Aufheizen brechen (Lan et al., 2010).  
 2.1.1.4 Kristallisation 
Die Kristallisation eines amorphen Materials ist ein komplexer Prozess, der simultane 
Keimbildungs- und Keimwachstumsprozesse beinhaltet. Die Kristallisation wird initi-
iert durch eine spontane oder fremdinduzierte Keimbildung in dem amorphen Mate-
rial. Man unterscheidet dabei zwischen der homogenen Keimbildung, die im Volumen 
der amorphen Phase ohne Beteiligung eines Fremdmaterials stattfindet, und der he-
terogenen Keimbildung, bei der durch Anwesenheit einer Fremdphase, wie beispiels-
weise Verunreinigungen oder Phasengrenzen zum Substrat oder zur Oberfläche, die 
Keimbildungsrate erhöht wird. Die treibende Kraft für die Kristallisation ist die 
Differenz der freien Gibbs-Energien ΔG zwischen dem amorphen und dem kristalli-
nen Zustand. Unter der Annahme, dass die Wärmekapazitäten ähnlich sind und sich 
kugelförmige Kristallite ausbilden ergibt sich für die Änderung der Gibbs-Energie ΔGr 
eines kugelförmigen Keims mit dem Radius r, der spezifischen Oberflächenenergie σ 
und der Volumenenergie ΔgV:  
∆𝐺𝑟 = ∆𝐺𝑂 + ∆𝐺𝑉 = 4𝜋𝑟
2𝜎 −
4
3
𝜋𝑟3∆𝑔𝑉 (Gl. 1) 
Der erste Term ΔGO beschreibt die Zunahme der Gibbs-Energie, die benötigt wird 
um die Oberfläche des Keims zu bilden und der zweite Term ΔGV beschreibt die 
Reduktion der Energie durch die Gewinnung der Volumenenergie bei der Kristallisa-
tion, da das Volumen des Keims eine geringere Enthalpie aufweist als die amorphe 
Phase. Stellt man die Änderung der Gibbs-Energie in Abhängigkeit von dem Keimra-
dius dar, erhält man für ΔGr den gestrichelten Graphen in Abbildung 2.2. Zur Veran-
schaulichung sind die Graphen für den Oberflächen- und Volumenterm in dem glei-
chen Diagramm dargestellt. Der Radius an der Stelle, an der die ΔGr-Kurve ihr Maxi-
mum erreicht, bezeichnet man als kritische Keimgröße r*. Keime mit Radien größer 
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oder gleich dem kritischen Keimradius sind stabil, wohingegen Keime mit Radien 
kleiner als der kritische Keimradius wieder zerfallen, man bezeichnet sie als Embry-
os. Der kritische Keimradius r* und die Aktivierungsenergie ΔGr
* berechnen sich zu:  
𝑟∗ =
2𝜎
∆𝐺𝑉
 (Gl. 2) 
∆𝐺𝑟
∗ =
16𝜋𝜎3
3∆𝐺𝑉
2  (Gl. 3) 
 
Abbildung 2-2: Schematische Darstellung der Änderung der Gibbs Energie ΔGr in 
 Abhängigkeit des Keimradius r bei der homogenen Keimbildung eines 
 kugelförmigen Keims.  
Im Fall der heterogenen Keimbildung wird ein Teil der Oberflächenenergie, die auf-
gewendet werden muss um den Keim zu bilden, von der Fremdphase übernommen. 
Dadurch erhält man eine verringerte Aktivierungsenergie ΔGhet
*
 für die heterogene 
Keimbildung mit dem Benetzungswinkel θ (Gl. 4 und 5). 
∆𝐺ℎ𝑒𝑡
∗ = ∆𝐺ℎ𝑜𝑚
∗𝑓(𝜃) (Gl. 4) 
f(𝜃) = (
2−3 cos 𝜃+(cos 𝜃)3
4
) < 1 (Gl. 5) 
Das Aufheizen von amorphen Al2O3 führt je nach Herstellungsart des amorphen 
Al2O3, der Temperatur und der Haltezeit zur Kristallisation in eine der metastabilen 
oder in die stabile α-Al2O3-Phase. In der Literatur besteht weitestgehend Einigkeit da-
rüber, dass sich als erste Phase die γ-Al2O3-Phase innerhalb der amorphen Matrix 
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ausbildet. Die beobachteten Bildungstemperaturen der γ-Al2O3-Phase unterscheiden 
sich dabei aber von Autor zu Autor aufgrund unterschiedlicher Herstellungsart, Halte-
zeiten und Untersuchungsverfahren. Frieser hat die Kristallisation von γ-Al2O3 in 
durch reaktives Sputtern hergestellten amorphen Al2O3 bei DTA-Messungen (Auf-
heizrate 1 °C/min) schon bei 375 °C beobachtet (Frieser, 1966), wohingegen andere 
Autoren die γ-Al2O3-Phase bei ihren Untersuchungen erst nach dem Aufheizen auf 
höhere Temperaturen feststellen (Woulbroun, 1963, Dragoo und Diamond, 1967, 
Levin und Brandon, 1998, Paglia et al., 2003, Zhang et al., 2003, Oh et al., 2006, 
Eklund et al., 2009). Des Weiteren besteht Uneinigkeit darüber, ob sich die aus dem 
amorphen kristallisierte γ-Al2O3-Phase direkt in die α-Al2O3- oder zunächst in eine 
weitere metastabile Phase umwandelt. Die direkte γ → α-Umwandlung wurde von 
Simpson et al., Woulbroun und Zhang et al. beobachtet, wohingegen Eklund et al. 
und Salama zudem die Ausbildung der θ-Al2O3-Phase (γ → θ → α) und Dragoo und 
Diamond, Levin und Brandon und Paglia zusätzlich die Ausbildung der δ-Al2O3-Pha-
se beobachteten, sodass sich folgende Umwandlungssequenz ergibt: 
a → γ → δ → θ → α (Salama, 1970, Levin und Brandon, 1998, Simpson et al., 1998).  
Nach Levin und Brandon wandelt sich die a-Al2O3 bei etwa 500 °C in die γ-Al2O3-
Phase um. Die γ-Al2O3-Phase wandelt sich wiederum in die δ- and θ-Al2O3-Phase, 
die zwischen 700 °C und 1100 °C auftreten, und schließlich bei etwa 1100 °C in die 
stabile α-Al2O3-Phase um (Levin und Brandon, 1998).  
Eklund et al. beobachten beim Aufheizen von mittels Magnetron-Sputtern hergestell-
ten Schichten eine indirekte γ → α-Umwandlung über die θ-Al2O3-Phase: γ → θ → α. 
XRD-Messungen zeigen, dass γ-Al2O3-Keimbildungs- und Keimwachstumsprozesse 
bei Temperaturen über 900 °C stattfinden und dass die θ-Al2O3-Phase in dem Tem-
peraturbereich 1000-1100 °C nachweisbar ist. Erste α-Al2O3-Peaks werden bei 
1100 °C detektiert (Eklund et al., 2009).  
Eine ähnliche Phasenumwandlungssequenz wie Eklund et al. beobachten auch 
Zeman et al. bei ihren mittels Magnetron-Sputtern hergestellten amorphen Al2O3-
Schichten. Mittels DSC werden beim Aufheizen der Schichten von Raumtemperatur 
auf 1300 °C (Heizrate: 40 °C/min) zwei exotherme Peaks gemessen, bei etwa 900 °C 
und 1200 °C, die der a → γ- beziehungswiese der γ → α-Umwandlung zugeordnet 
werden können. Ex situ XRD-Messungen zeigen, dass bei 1180 °C neben der α- 
auch die metastabile θ-Al2O3-Phase vorliegt (Zeman et al., 2014). 
Stand der Technik 
13 
Im Gegensatz zu Levin und Brandon sowie Eklund et al. beobachten Zhang et al. 
einen direkte γ → α Umwandlung. Die amorphe mittels Ionenstrahl unterstützter De-
position abgeschiedene Schicht kristallisiert nach dem sechsstündigen Heizen bei 
800 °C. Die dabei gebildete γ-Al2O3-Phase wandelt sich nach dem sechsstündigen 
Heizen auf 1000 °C in die α-Al2O3-Phase um. Nach dem zweistündigen Heizen auf 
1200 °C ist diese Umwandlung komplett abgeschlossen (Zhang et al., 2003).  
 2.1.2 α-Al2O3 
 2.1.2.1 Struktur 
α-Al2O3 ist die einzige thermodynamisch stabile Phase im AlO-System. α-Al2O3 wird, 
in Anlehnung an das natürlich vorkommende Mineral Korund, das aus purem α-Al2O3 
besteht, auch Korund genannt. Einkristallines α-Al2O3 wird Saphir genannt. α-Al2O3 
hat ein rhomboedrisches Kristallsystem und gehört zur Raumgruppe R-3c, die ein tri-
gonales Gitter mit einer rhomboedrischen Zentrierung, einer 3-zähligen Drehinver-
sionsachse entlang [001] und einer Gleitspiegelebene senkrecht zu [100] aufweist. 
Die O2--Ionen bilden eine hexagonal dichteste Packung (hdp), das heißt dichtest ge-
packte O2--Ebenen wechseln sich in der Stapelfolge ABABAB… ab. Die Al3+-Ionen 
besetzen 2/3 aller zwischen den O2--Ebenen vorhandenen Oktaederlücken 
(Kronberg, 1957, Bilde-Sørensen et al., 1996, Levin und Brandon, 1998). Zwischen 
zwei dichtest gepackten O2--Ebenen befindet sich jeweils eine mit Al3+-Ionen be-
setzte Ebene, in der die Al3+-Ionen Sechserringe mit unbesetzten Mittelpunkten 
bilden (Abbildung 2.3) (Kronberg, 1957, Bilde-Sørensen et al., 1996). 
Es existieren drei Möglichkeiten, α, β und γ, die Al3+-Ionen und die Al3+-Leerstellen 
auf die gesamten Oktaederlücken zu verteilen. Daher ist jede vierte Al3+-Lage iden-
tisch und es ergibt sich folgende Schichtfolge entlang der [0001]-Richtung: 
AcαBcβAcγBcαAcβBcγ…, wobei die O2-Ebenen mit A und B, und die drei verschiede-
nen Al3+-Ebenen mit cα, c
βund cγ bezeichnet werden (Abbildung 2.4) (Ruberto et al., 
2003). Die Al3+-Ionen haben die Koordinationszahl 6 und die O2--Ionen die Koordina-
tionszahl 4. Jeder AlO6-Oktaeder ist mit drei weiteren Oktaedern über gemeinsame 
Kanten und mit einem Oktader über eine gemeinsame Fläche verbunden. Aufgrund 
elektrostatischer Abstoßungskräfte durch die gemeinsamen Oktaederflächen werden 
die Al3+-Ionen entlang der c-Achse in Richtung der Al3+-Leerstellen verschoben. Da-
durch entstehen gewellte Al3+-Sechsringe (nicht in Abbildung 2.4 dargestellt). Außer-
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dem resultieren daraus verschiedene Al3+-O2--Abstände und O2--O2-Abstände je 
nachdem, ob die AlO6-Oktaeder nur gemeinsame Ecken oder auch eine gemein-
same Fläche haben (Kronberg, 1957). Die Gitterparameter in der hexagonalen 
Elementarzelle aus Abbildung 2.4 sind a1 = a2 = a3 = 4,7599 Å, c0 = 12,994 Å. 
  
Abbildung 2-3: Basisebene der α-Al2O3-Struktur (große weiße Kreise: O
2--Ionen, 
schwarze kleine Kreise: Al3+-Ionen, weiße kleine Kreise: Al3+-Leerstellen), 
nach (Kronberg, 1957) 
 
Abbildung 2-4: Kationenlagen in der hexagonalen Zelle (schwarze Kreise: Al3+-Ionen, 
 weiße Kreise: Al3+-Leerstellen), nach (Kronberg, 1957). 
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 2.1.2.2 Herstellung 
α-Al2O3 kann mittels Bayer-Verfahren aus Bauxit gewonnen werden (siehe dazu 
Kapitel 2.1, S. 5-6).  
α-Al2O3-Dünnschichten wurden zunächst größtenteils mittels CVD-Verfahren abge-
schieden. Dieses erfordert relativ hohe Substrattemperaturen von etwa 1000 °C 
(Prengel et al., 1994, Zywitzki und Hoetzsch, 1996, Müller et al., 1999) (siehe dazu 
die ausführliche Beschreibung in Kapitel 2.3.1). Diese kann thermische Spannungen 
und Grenzflächenreaktionen induzieren (Müller et al., 1999), was zu geringer Ad-
häsion oder Rissbildung und -wachstum führen kann (Göbel et al., 2001). Außerdem 
limitiert die hohe Temperatur die Substratauswahl, da beispielsweise Stahlsubstrate 
oberhalb der Temperatur von 550 °C zu altern beginnen und es dabei zur Entfesti-
gung des Stahls kommt (Cremer et al., 1999). 
Eine Möglichkeit die Substrattemperatur zu reduzieren bieten plasmagestützte CVD- 
und PVD-Verfahren, bei denen die Mobilität der Adatome durch das Ionenbombarde-
ment vergrößert und somit die notwendige thermische Energie verringert wird. α-
Al2O3-Dünnschichten können mittels Filtered Cathodic Arc bei 720 °C (Sarakinos et 
al., 2010) bzw. 700 °C (Brill et al., 2003) und mittels des so genannten High Power 
Pulsed Magnetron Sputtering bei 650 °C abgeschieden werden (Wallin et al., 2008). 
Kyrylov et al. sowie Jiang et al. konnten α-Al2O3-Dünnschichten mittels PACVD 
(plasma assisted CVD) bei etwa 560 °C herstellen (Kyrylov et al., 2004, Jiang et al., 
2010b), Jin et al. konnte die Temperatur sogar auf 400 °C und Andersson et al. sogar 
auf 280 °C senken, indem die α-Al2O3-Dünnschichten mittels RF-Sputtern auf eine 
Cr2O3-Template-Schicht abgeschieden wurden (Jin et al., 2002a, Andersson et al., 
2004). Wird die Substrattemperatur bei den verschiedenen Verfahren zu stark 
verringert, wird neben der α-Al2O3-Phase auch eine oder mehrere metastabile oder 
die amorphe Phase abgeschieden, wie beispielsweise bei der FCA-Abscheidung von 
Yamada-Takamura et al., bei der die TEM-Untersuchung von FIB-Lamellen neben 
der α-Al2O3- auch die Existenz der γ-Al2O3- sowie der amorphen Al2O3-Phase zeigen 
(Yamada-Takamura et al., 2001). 
 2.1.2.3 Eigenschaften und Anwendung 
Die Eigenschaften von α-Al2O3 wurden ausführlich von Gitzen sowie von Dörre und 
Hübner (Gitzen, 1970, Dörre und Hübner, 1984) und in jüngerer Zeit von Auerkari 
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(Auerkari, 1996) besprochen. Aufgrund der hohen thermodynamischen Stabilität 
(Schmelzpunkt Tm = 2051 °C ± 9,7 °C (Gitzen, 1970)) wird α-Al2O3 häufig in Hoch-
temperaturanwendungen eingesetzt. Die hohe Härte (Mohshärte 9 (Gitzen, 1970)), 
der große E-Modul (380-410 GPa (Auerkari, 1996)), der große Abrasionswiderstand, 
die große Druckfestigkeit sowie die gute chemische Stabilität und Oxidationsbestän-
digkeit machen aus α-Al2O3 eine ideales Verschleißschutz- bzw. Zerspanschutz-
schicht für metallische Legierungen (Kramer und Judd, 1985, Lux et al., 1986, 
Layyous et al., 1992, Åstrand et al., 2004) und Diffusionsbarrieren-Material (Prengel 
et al., 1998, Müller et al., 1999, Jin et al., 2002a). Darüber hinaus wird α-Al2O3 auf-
grund des großen elektrischen Widerstandes (Bandlücke: 8,8 eV (French, 1990)) als 
Isolator in der Opto- und Mikro-Elektronik und aufgrund der Transparenz über einen 
großen Wellenlängenbereich (Aguilar-Frutis et al., 1998) auch in der Optik einge-
setzt. 
 2.1.3 γ-Al2O3 
 2.1.3.1 Struktur 
γ-Al2O3 gehört zu den metastabilen Al2O3-Phasen. Die Struktur von γ-Al2O3 wurde in 
der Literatur kontrovers diskutiert. Dies resultiert nach Paglia et al. zum einen daraus, 
dass die γ-Al2O3-Struktur über einen hohen Grad an Fehlordnung und über kleine 
kohärente Streubereiche verfügt und diese in diffusen Beugungsmustern resultieren. 
Zum anderen ähneln sich die Beugungsbilder der metastabilen Al2O3-Phasen zum 
Teil so stark, dass es schwierig ist zwischen ihnen zu unterscheiden, vor allem wenn 
man beachtet, dass die metastabilen Phasen oft simultan existieren (Paglia et al., 
2003). 
Nach Zhou und Schneider und Levin und Brandon weist γ-Al2O3 eine so genannte 
Defektspinellstruktur der Raumgruppe Fd-3m auf (kubisches Gitter mit Flächenzen-
trierung, einer Gleitspiegelebene senkrecht zu [100], einer dreizähligen Drehinver-
sionsachse entlang [111] und einer Spiegelebene senkrecht zu [110]). Dabei bilden 
die O2-Ionen eine kubisch dichteste Packung (kdp, Stapelfolge ABCABCABC…) und 
die Al3+-Ionen besetzen die Oktaeder- und Tetraeder-Lücken. Um die Stöchiometrie 
des Al2O3 einzuhalten, besetzen die Al
3+-Ionen nicht alle Tetraeder- und Oktaeder-
lücken, die in der idealen Spinellstruktur (AB2O4) mit A-Kationen auf den Tetraeder- 
und B-Kationen auf den Oktaeder-Lücken besetzt werden. In einer Elementarzelle 
Stand der Technik 
17 
mit 32 O2--Ionen sind nur 21 1/3 (= 64/3) der 24 (= 72/3) Oktaeder- und Tetraeder-
Lücken der Normalspinellstruktur mit Al3+-Ionen besetzt und die restlichen 8/3 Leer-
stellenplätze zufällig verteilt (Zhou und Snyder, 1991, Levin und Brandon, 1998). Die 
Besetzung der Lücken durch Al3+-Ionen und die zufällige Verteilung der Leerstellen 
wird in der Literatur kontrovers ohne einheitliche Schlussfolgerung diskutiert.  
In der idealen Spinellstruktur besetzen 33,3 % der Kationen Tetraeder- und 66,7 % 
Oktaederlücken. Aus der Stöchiometrie des Al2O3 folgt, dass die Besetzung der Te-
traeder- und Oktaederlücken theoretisch von 25 % Al3+-Ionen auf Tetraeder- bzw. 
75 % Al3+-Ionen auf Oktaederlücken, wenn alle Oktaederlücken besetzt sind, bis zu 
37,5 % Al3+-Ionen auf Tetraeder- bzw. 62,5 % Al3+-Ionen auf Oktaederlücken, wenn 
alle Tetraederlücken besetzt sind, variieren kann (Wolverton und Hass, 2000). Einige 
Untersuchungen und Berechnungen lassen darauf schließen, dass die Al3+-Ionen be-
vorzugt die Oktaederlücken besetzen (Saalfeld und Mehrotra, 1965), aus anderen 
hingegen wird das Gegenteil geschlussfolgert, dass die Al3+-Ionen bevorzugt die Te-
traederlücken besetzen (Mo et al., 1997, Kryukova et al., 2000) und wiederum 
andere Untersuchungen bzw. Berechnungen legen nahe, dass auch so genannte 
nicht ideale Spinellpositionen besetzt werden (Zhou und Snyder, 1991, Menéndez-
Proupin und Gutiérrez, 2005). 
Paglia et al. bevorzugen zur Beschreibung von γ-Al2O3 ein tetragonales Struktur-
modell mit der Raumgruppe I41/amd (tetragonales Gitter mit Innenzentrierung, einer 
vierzähligen Schraubenachse entlang [100], einer Gleitspiegelebene senkrecht zu 
[100], einer Spiegelebene senkrecht zu [010] und einer Gleitspiegelebene senkrecht 
zu [110]), da sowohl ihre experimentellen Neutronen- als auch TEM-Beugungsbilder 
der aus Böhmit gewonnenen γ-Al2O3-Phase nicht mit den Simulationen der Fd-3m-
Struktur in Deckung gebracht werden können (Paglia et al., 2003).  
 2.1.3.2 Herstellung 
γ-Al2O3 wird typischerweise aus Böhmit oder amorphen Ausgangsmaterial durch 
Dehydrieren bzw. Heizen hergestellt (Paglia et al., 2003). 
γ-Al2O3-Dünnschichten werden üblicherweise mit PVD-Verfahren hergestellt. Die 
erforderlichen Substrattemperaturen sind in der Regel geringer als bei der Abschei-
dung von α-Al2O3-Dünnschichten und liegen üblicherweise unter 500 °C. Mittels 
Reaktiven Magnetron-Sputterns konnten nanokristalline γ-Al2O3-Dünnschichten bei 
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500 °C Substrattemperatur (Musil et al., 2010) und mittels Cathodic Arc bei 200 °C 
abgeschieden werden (Rosén et al., 2005). Carrodo et al. konnten die Substrat-
temperatur zur Abscheidung von nanokristallinen γ-Al2O3-Dünnschichten mittels 
Magnetron-Sputtern sogar auf 150 °C senken (Carradò et al., 2009). Höhere Ionen-
stromdichten reduzieren dabei die erforderlichen Beschichtungstemperaturen. 
 2.1.3.3 Eigenschaften und Anwendungen 
Aufgrund der niedrigen Oberflächenenergie und somit hohen spezifischen Ober-
fläche wird γ-Al2O3 vielfach als Katalysator oder als Trägermaterial für Katalysatoren 
in der Automobil- und Ölindustrie eingesetzt (Gitzen, 1970, Levin und Brandon, 1998, 
Ismagilov et al., 1999, Paglia et al., 2003). Die niedrige Oberflächenenergie führt 
nach Blonski und Garofalini und McHale et al. auch dazu, dass γ-Al2O3 oberflächen-
stabilisiert ist, wenn die Oberfläche groß im Vergleich zum Volumen ist, das heißt 
wenn die Korngröße vergleichsweise klein ist (Blonski und Garofalini, 1993a, McHale 
et al., 1997). Darüber hinaus wird γ-Al2O3 in Verbundwerkstoffen für die Raumfahrt, 
in Miniatur-Stromversorgungen und als Verschleißschutzschichten eingesetzt (Paglia 
et al., 2003). Täschnet et al. haben gezeigt, dass mittels PACVD abgeschiedenen γ-
Al2O3-Schichten ähnliche Verschleißeigenschaften wie die mittels CVD abgeschiede-
nen κ-Al2O3-Schichten aufweisen (Täschner et al., 1998). Bei der Beschichtung von 
Stahlsubstraten sollte eine Temperatur von 550 °C nicht überschritten werden um 
das Altern des Stahls und somit eine Entfestigung des Stahls zu vermeiden. Daraus 
resultiert der Vorteil der Verwendung von γ-Al2O3-Verschleißschutzschichten im Ver-
gleich zu α-Al2O3-Schichten, da die γ-Al2O3-Schichten generell bei geringeren Tem-
peraturen abgeschieden werden können. Des Weiteren weisen mittels PVD abge-
schiedene Al2O3-Schichten in der Regel geringere Korngrößen auf als mittels CVD 
abgeschiedene. Nach Khanna und Bhat weisen nanokristalline Beschichtungen 
größere Bruchzähigkeits- und Festigkeitswerte auf als Schichten mit größeren Korn-
größen (Khanna und Bhat, 2006b). Demzufolge weisen nanokristalline γ-Al2O3-
Schichten vermutlich bessere Bruchzähigkeits- und Festigkeitswerte als 
grobkristalline α-Al2O3-Schichten auf. 
 2.1.3.4 Thermische Stabilität 
γ-Al2O3 ist eine metastabile Al2O3-Phase. Daher wandelt es sich beim Aufheizen in 
die stabile α- oder zunächst in weitere metastabile Al2O3-Phasen (δ-, θ-Al2O3) um. 
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Die genauen Umwandlungssequenzen und -temperaturen hängen dabei, genauso 
wie bei den aufgeheizten amorphen Schichten, von der Herstellungsweise des γ-
Al2O3 ab.  
Eine Umwandlungsroute, die in der Literatur häufig für pulverförmiges γ-Al2O3 an-
gegeben wird, ist γ → δ → θ → α-Al2O3 (Wefers und Misra, 1987, Zhou und Snyder, 
1991, Levin und Brandon, 1998). Wefers und Misra geben dabei für die Umwandlung 
γ → δ die Umwandlungstemperatur 750 °C, für die Umwandlung δ → θ 930 °C und 
für die Umwandlung θ → α 1050 °C an (Wefers und Misra, 1987). 
Einige Autoren berichten von einer Umwandlungssequenz, bei der sich γ-Al2O3-
Dünnschichten zunächst in eine weitere metastabile Phase umwandeln bevor sich 
diese in die stabile α-Al2O3-Phase umwandelt (Wefers und Misra, 1987, Levin und 
Brandon, 1998, Eklund et al., 2009, Edlmayr et al., 2011), wohingegen andere Auto-
ren eine direkte Umwandlung von γ- in α-Al2O3 bei Temperaturen über 1000 °C beo-
bachten (Chou und Nieh, 1991, Zhang et al., 2003). Dabei werden in der Literatur 
verschiedene Einflussfaktoren auf die Umwandlungstemperaturen und -routen ge-
nannt. 
Edlmayr et al. kommen zu dem Ergebnis, dass die Umwandlungsroute von mittels 
Magnetron-Sputternverfahren hergestellten γ-Al2O3-Schichten beim Glühen in Vaku-
um von dem verwendeten Substrat abhängt: beim Si-Substrat beobachten sie eine 
direkte Umwandlung von γ- in α-Al2O3, wohingegen sie bei der Verwendung einer 
Eisenfolie als Substrat die Umwandlungssequenz γ → δ → α beobachten (Edlmayr 
et al., 2010). Darüber hinaus wandeln sich ihrer Meinung nach Schichten mit einem 
höheren amorphen Anteil schon bei geringeren Temperaturen in α-Al2O3 um, als jene 
mit einem geringeren amorphen Anteil. 
Eklund et al. kommen zu dem Schluss, dass die Umwandlungsroute vor allem von 
dem amorphen Anteil in der Schicht abhängt. Bei mittels Magnetron-Sputterverfahren 
hergestellten überwiegend amorphen Schichten (auf Si-Substrat) wurde zwischen 
1000 °C und 1100 °C (Glühung in Umgebungstmosphäre) die θ-Al2O3-Phase festge-
stellt, wohingegen bei überwiegend kristallinen γ-Al2O3-Schichten eine direkte Um-
wandlung von γ- in α-Al2O3 bei ungefähr 1100 °C beobachtet wurde (Eklund et al., 
2009). 
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Nach Musil et al. hängt die Umwandlungsroute auch von der jeweiligen Schichtdicke 
ab. Nach dem Aufheizen von mittels reaktivem Magnetron-Sputterns auf Si-Wafern 
abgeschiedenen, nanokristallinen γ-Al2O3-Schichten auf 1100 °C in Umgebungsat-
mosphäre weist die 300 nm dicke Schicht die γ-, θ- und α-Al2O3 Phasen auf, wohin-
gegen die 1200 nm dicke Schicht lediglich die α-Al2O3 Phasen aufweist (Musil et al., 
2010).  
Bobzin et al. haben aufgezeigt, dass die γ → α-Umwandlungstemperatur durch die 
Anwesenheit von Luftsauerstoff verringert wird (Bobzin et al., 2010). Die γ-Al2O3-
Schichten wurden dabei mittels MSIP auf WC/Co-Hartmetallschichten mit einer 
(Ti,Al)N-Zwischenschicht abgeschieden. Schichten, die in Umgebungsatmosphäre 
geheizt wurden, waren bis ungefähr 900 °C stabil, wohingegen Schichten, die im Va-
kuum geheizt wurden, den XRD-Messungen nach, bis 1200 °C stabil waren. 
Eine Beobachtung, die häufig gemacht wurde ist, dass obwohl α-Al2O3 die thermody-
namisch stabile Phase ist, nanokristalline Al2O3 Schichten oftmals die γ-Al2O3-Phase 
aufweisen (Johnston et al., 1992). Dies wird von Blonski und Garofalini nach ihren 
molekulardynamischen Simulationen damit begründet, dass die Oberflächenenergien 
der α-Al2O3 Phase sehr viel größer sind als die der γ-Al2O3-Phase (Blonski und 
Garofalini, 1993a). Die Bildung der γ-Al2O3-Phase ist aufgrund der niedrigeren 
Enthalpie energetisch günstiger als die Bildung der α-Al2O3-Phase, wenn die spezi-
fische Oberfläche einen Wert von 125 m2/g übersteigt bzw. die Korngröße kleiner 
gleich als 12 nm ist. McHale et al. haben dies durch mehrere experimentelle Untersu-
chungen (Adsorptions-Mikrokalorimetrie, Thermogravimetrische Analyse, Brunauer-
Emmett-Teller Adsorption und Hochtemperatur-Kalorimetrie-Daten) bestätigt 
(McHale et al., 1997). 
Bei der Umwandlung der γ- in die stabile α-Al2O3-Phase verringert sich das Volumen 
um 14 % (Prescott und Graham, 1992). Daraus kann adhäsives oder kohäsives Ver-
sagen von Al2O3-Verschleißschutzschichten resultieren. Auch bei weiteren Anwen-
dungen, wie beispielsweise als Katalysator oder als Trägermaterial für Katalysatoren 
ist eine Verzögerung der γ → α-Umwandlung erwünscht, da sich mit der Phasenum-
wandlung die spezifische Oberfläche stark verringert und dadurch die katalytische 
Aktivität abnimmt. Daher wurden Maßnahmen zur Erhöhung der thermischen Stabili-
tät von γ-Al2O3 in der Literatur vielfach diskutiert (siehe Kapitel 2.1.4). 
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 2.1.4 Maßnahmen zur Erhöhung der thermischen Stabilität (Dotierung) 
Die thermische Stabilität von metastabilen Al2O3-Phasen lässt sich einigen experi-
mentellen und theoretischen Untersuchungen zu Folge durch Dotieren beeinflussen.  
γ-Al2O3 wird, wie schon zuvor erläutert wurde, häufig als Katalysator- oder als Trä-
germaterial für Katalysatoren verwendet, daher wurden viele Untersuchungen zum 
Einfluss von Dotierungselementen auf die thermische Stabilität an Gelen oder Pul-
verproben durchgeführt. Elemente und Verbindungen, die die metastabilen Al2O3-
Phasen stabilisieren, sind nach diesen Untersuchungen beispielsweise As und N 
(Andersson et al., 2005), B (Chen et al., 2001a), Ca2+, Sr2+ und Ba2+ (Okada et al., 
2000), Ce (Sun et al., 2013), Er und Cr (Ragan et al., 2003), La (Chen et al., 2001b, 
Ozawa und Nishio, 2004, Alphonse und Faure, 2014), Mo (Wallin et al., 2004, 
Andersson et al., 2005), Si (Wang et al., 2007, Mekasuwandumrong et al., 2008), W 
(Wallin et al., 2004), Y (Ragan et al., 2003, Palmero und Esnouf, 2011), Zr bzw. ZrO2 
(Xue und Chen, 1992, Sun et al., 2013) und dreiwertige seltene Erden Ionen (Maglia 
et al., 2008). Elemente bzw. Verbindungen, die hingegen die stabile α-Al2O3-Phase 
stabilisieren, sind ZnF2 (Xue und Chen, 1992), Cr und Co (Andersson et al., 2005), 
Cu (Okada et al., 2000, Wallin et al., 2004) und Mn2+ (Okada et al., 2000). Die 
Ursachen für die Stabilisierung der metastabilen Al2O3-Phasen bzw. der stabilen α-
Al2O3-Phase werden kontrovers diskutiert.  
Im Rahmen dieser Arbeit wurden die FCA- und MSIP-Proben mit Si dotiert, daher 
steht dieses Dotierelement im Folgenden im Fokus. In der Literatur konnten keine 
Veröffentlichungen gefunden werden, die sich mit der thermischen Stabilität von mit-
tels PVD-Verfahren abgeschiedenen Si dotierten amorphen Al2O3 bzw. kristallinen γ-
Al2O3-Schichten beschäftigen. Es existieren aber einige Veröffentlichungen, die sich 
mit durch Sol-Gel-Verfahren hergestellten Al2O3/SiO2-Gelen oder mit plasmage-
spritzen Pulvern beschäftigen. Die meisten Veröffentlichungen konzentrieren sich da-
bei nicht auf die amorph → γ-Al2O3-Umwandlung sondern auf die Umwandlung der 
metastabilen Phase.  
Takamori und Roy sowie Gerardin et al. haben einen Einfluss der Si-Dotierung auf 
die amorph → γ- Al2O3-Umwandlung festgestellt. Die Untersuchungen von Takamori 
und Roy an Al2O3-SiO2-Gläsern zeigen, dass die Kristallisationstemperatur der Pro-
ben mit zunehmenden Al2O3-Gehalt, das heißt mit abnehmenden SiO2-Gehalt, ab-
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nimmt (Takamori und Roy, 1973). Die Untersuchungen von Gerardin et al. haben 
gezeigt, dass Al2O3/SiO2-Gele nach dem Heizen auf 900 °C zum Teil noch amorph 
sind und erst nach dem Heizen auf 950 °C Mullit bzw. eine Al,Si-Spinel-Phase detek-
tiert werden kann, wohingegen das Aufheizen von Böhmit auf 700 °C zur Ausbildung 
der γ-Al2O3-Phase führt (Gerardin et al., 1994). Im Gegensatz dazu bildet sich nach 
Miller und Ko die η-Phase unabhängig von der Si-Dotierung bei der gleichen Heiz-
temperatur (900 °C) (Miller und Ko, 1998).  
Die Veröffentlichungen unterscheiden sich zum Teil sehr in den beschriebenen Pha-
senumwandlungsrouten und in den Annahmen, warum SiO2 die metastabilen Al2O3-
Phasen stabilisiert. Ersteres liegt vermutlich an den verschiedenen Präparationsver-
fahren und den unterschiedlichen SiO2-Dotierungsgehalten. Beispielsweise beobach-
tet Iler das Auftreten der α-Al2O3- vor der Mullitphase (Iler, 1964) wohingegen Gani 
und McPherson das Auftreten der Mullit- vor der α-Al2O3-Phase beobachten (Gani 
und McPherson, 1977). Takamari und Roy wiederum stellen die simultane Bildung 
der γ-Al2O3- und der Mullitphase aus der amorphen Phase fest (Takamori und Roy, 
1973). Ebenso wird die Mullitbildung in der Literatur kontrovers diskutiert. Hyatt und 
Bansal nehmen an, dass die Mullitbildung durch eine Festkörperreaktion zwischen α-
Al2O3 und Kristobalit stattfindet (Hyatt und Bansal, 1990), wohingegen Jin et al. von 
einer Reaktion zwischen γ-, δ- or θ-Al2O3 mit amorphen SiO2 ausgehen (Jin et al., 
2002b). Okada und ŌTsuka beobachteten bei einem Xerogel, das mittels schneller 
Hydrolyse hergestellt wurde, bei 1000 °C die Ausbildung einer Spinel-Phase mit der 
Zusammensetzung SiO26Al2O3 neben der Mullit-Phase, die sich wiederum bei höhe-
rer Temperatur auch in die Mullitphase umwandelte (Okada und Ōtsuka, 1986).  
Einige Autoren gehen davon aus, dass Si die γ-Al2O3-Phase stabilisiert, indem es in 
das Kristallgitter eingebaut wird bzw. eine Al,Si-Spinel-Phase gebildet wird, wohinge-
gen andere schlussfolgern, dass die amorphe SiO2-Phase zur Stabilisierung führt. 
Yoldas, Jin et al., Gani und McPherson, Horiuchi et al. und Miller und Ko nehmen an, 
dass Si im Gitter der γ-Al2O3-Phase eingebaut ist und dadurch die Phase stabilisiert. 
Nach Yoldas wird ein Optimum der Si-Dotierung bei 6 % SiO2 erreicht, bei dem die 
Umwandlung in die α-Al2O3-Phase erst bei 1380 °C festgestellt wird, im Gegensatz 
zur Si-freien Probe, bei der die Umwandlung in die α-Al2O3-Phase schon bei 1200 °C 
stattfindet. Yoldas spezifiziert dabei aber nicht welche Position im Gitter der γ-Al2O3-
Phase genau besetzt wird (Yoldas, 1976). Genauso begründen Jin et al. die verzö-
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gerte Ausbildung der metastabilen Al2O3-Phasen mit dem Einbau von Si, ohne die 
genaue Position der Si-Atome im Gitter anzugeben (Jin et al., 2002b). Den DTA-Un-
tersuchungen von Gani und McPherson zu Folge verzögert die Anwesenheit von 
SiO2 die Phasenumwandlung in die stabile α-Al2O3-Phase um etwa 300 °C im Ver-
gleich zur undotierten Al2O3-Probe, wohingegen die Phasenumwandlungen der me-
tastabilen Phasen untereinander nur wenig beeinflusst werden. Gani und McPherson 
schlussfolgern daraus, dass SiO2 die Aktivierungsenergie für die Phasenumwandlung 
der metastabilen in die α-Al2O3-Phase erhöht, da eine hohe Energie benötigt wird um 
die Si-O-Bindungen zu brechen und dadurch eine Umlagerung der Sauerstoffionen 
für die Phasenumwandlung zu ermöglichen. Die α-Al2O3-Phase, die sich im undotier-
ten Fall schon bei 1230 °C bildet, kann im Si-dotierten Fall bis zu einer Temperatur 
von 1500 °C nicht festgestellt werden. Im Gegensatz dazu bildet sich aber vor den  
δ-, θ- und α-Al2O3-Phasen eine Mullitphase aus (Gani und McPherson, 1977).  
Horiuchi et al. führen zwei Gründe für die Stabilisierung der metastabilen Al2O3-
Phasen an: zum einen den Einbau von Si auf den Tetraederlücken der Al2O3-Struktur 
und somit die Verringerung der Leerstellen auf den Oktaederlücken durch die Be-
setzung mit Al-Ionen. Dadurch werden nach Horiuchi et al. Gittervibrationen bei 
hohen Temperaturen und dadurch die Neuordnung der Atome und die Bildung der α-
Al2O3-Phase unterdrückt. Zum anderen wird als zweiter Grund für die Stabilisierung 
der metastabilen Phasen durch Si die geringe Bulk-Dichte, das heißt die kleine Zahl 
an Kontaktstellen zwischen Al2O3-Kristallen im Al2O3-Pulver, angegeben (Horiuchi et 
al., 1999). 
Miller und Ko vermuten, dass Si die Al-Leerstellen besetzt und dadurch die Diffusion 
der Al-Ionen auf den Leerstellen und somit das Sintern der metastabilen Al2O3-Pha-
sen vermindert (Miller und Ko, 1998).  
Im Gegensatz zu den vorherigen Autoren begründen Wei und Halloran, Saito et al. 
und Iler die Stabilisierung der γ-Al2O3-Phase mit dem Vorliegen von amorphen SiO2.  
Wei und Halloran nehmen an, dass die amorphe SiO2-Phase Keimbildung und  
-wachstum der metastabilen Phasen behindert und dadurch die Umwandlung in die 
α-Al2O3-Phase verzögert. Beim Aufheizen von Al2O3/SiO2-Gelen bilden sich zunächst 
bei 400 °C die γ-Al2O3-Phase und amorphes SiO2 aus. Die δ-Al2O3-Phase bildet sich 
bei 1050 °C und bevor sich die Mullitphase bei Temperaturen höher als 1300 °C 
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gebildet hat ist auch die θ-Al2O3-Phase detektierbar. Im Vergleich dazu findet nach 
Wefers und Misra die γ → δ-Phasenumwandlung von undotierten Proben schon bei 
850 °C statt (Wefers und Misra, 1987, Wei und Halloran, 1988).  
In der Arbeit von Saito et al. wurde der Einfluss von SiO2 auf die γ → α-Phasen-
umwandlung mittels nicht-isothermer DTA-Messungen untersucht. Dabei wurde he-
rausgefunden, dass die Zugabe von amorphen SiO2 die γ → α-Phasenumwandlung 
verzögert, indem nach Saito et al. die Partikel daran gehindert werden in Kontakt zu 
kommen und zu sintern und die heterogene Keimbildung an den γ-Al2O3-Oberflächen 
unterdrückt wird. Im Gegensatz dazu wird durch Zugabe von kristallinem SiO2 in 
Form von Cristobalit oder Quarz die γ → α-Phasenumwandlung beschleunigt. Saito 
et al. vermuten, dass dies möglicherweise durch heterogenen Keimbildung erklärt 
werden kann (Saito et al., 1998). 
Iler untersuchte mittels XRD die Phasenumwandlungen beim Aufheizen von feinfase-
rigen, kolloidalen Böhmit, welches zuvor mit Kieselsäure versetzt worden war. Den 
Untersuchungen nach stabilisiert das zugegebene SiO2 die γ-Al2O3-Phase zu 150 °C 
höhere Temperaturen. Des Weiteren beobachtete Iler die Amorphisierung des as-
deposited Pulvers mit steigendem Si-Gehalt. Iler vermutet, dass SiO2 mit dem Al2O3 
reagiert und dadurch eine glasartige, viskose Phase ausbildet, die die Al2O3-Körner 
beschichtet und dadurch die Migration und Phasenumwandlungen verzögert (Iler, 
1964). 
Nach den Untersuchungen von Gerardin et al. an SiO2-Al2O3-Gelen hängt die Um-
wandlungsroute stark von dem Vermischungsgrad ab (Gerardin et al., 1994). Dies 
bestätigen auch die Untersuchungen von Jin et al. und Hyatt et al. an ein- bzw. zwei-
phasigen Mullit-Gelen (Hyatt und Bansal, 1990, Jin et al., 2002b) und die Untersu-
chung von Okada und Ōtsuka an Xerogelen (Okada und Ōtsuka, 1986). Je gründ-
licher die Vermischung von SiO2 und Al2O3 desto leichter ist nach Okada und Ōtsuka 
die Mullitbildung.  
Neben den praktischen Untersuchungen wurden auch theoretische Untersuchungen 
zum Einfluss der Si-Dotierung auf die thermische Stabilität von metastabilen Al2O3-
Phasen durchgeführt. 
Blonski und Garofalina haben molekulardynamische Simulationen von undotierten 
und Si-dotierten γ-Al2O3-Oberflächen durchgeführt. Diese ergaben, dass Si-Ionen auf 
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den Leerstellen die Beweglichkeit der Oberflächen-Ionen herabsetzen, dadurch 
Diffusion verhindern und die γ-Al2O3-Oberflächen gegen thermische Beanspruchung 
stabilisieren (Blonski und Garofalini, 1993b). 
Nach den DFT-Rechnungen von Wallin et al. stabilisiert Si genauso wie W und Mo 
die metastabile θ-Al2O3-Phase gegenüber der α-Al2O3-Phase, wohingegen Cu die 
Bildung der α-Al2O3-Phase begünstigt (Wallin et al., 2004). 
Nach den ab initio-Untersuchungen von Jiang et al. hat der Einbau von 2,5 at.-% Si 
auf den Oktaederplätzen einen stabilisierenden Effekt auf γ-Al2O3, wohingegen Cr 
die α-Al2O3-Phase stabilisiert. Die Stabilisierung der γ-Al2O3-Phase durch die Si-Do-
tierung wird mit den starken und kurzen Si-O-Bindungen begründet, wohingegen die 
Stabilisierung der α-Al2O3-Phase durch die Cr-Dotierung mit den kürzeren Cr-O-
Bindungen in α-Al2O3 als in γ-Al2O3 begründet wird (Jiang et al., 2010a).  
Die ab initio-Untersuchungen von Nahif et al. sagen eine spontane Entmischung des 
(Al, Si)2O3-Mischkristalls in γ-/α-Al2O3 und SiO2 voraus. Nach Nahif et al. ist die 
metastabile γ-/α-(Al,Si)2O3 Phase nur in einem Nicht-Gleichgewichtsprozess wie bei-
spielsweise der plasmaunterstützten Gasphasenabscheidung zu erwarten. In diesem 
Fall vermuten Nahif et al. genauso wie Jiang et al., dass die Si-Dotierung die γ-
(Al,Si)2O3 Phase aufgrund der starken Si-Bindungen stabilisiert (Nahif et al., 2013b). 
 2.2 Oxidische keramische Verbundwerkstoffe 
Keramische Werkstoffe weisen im Allgemeinen sehr hohe Härten auch bei hohen 
Temperaturen und einen guten Korrosions- und Erosionswiderstand auf. Monolithi-
sche Keramiken haben aber den großen Nachteil, dass sie ein sprödes Bruchverhal-
ten aufweisen. Die Sprödigkeit beruht darauf, dass Keramiken eine geringe Bruch-
zähigkeit aufweisen, das heißt einen geringen Widerstand gegen eine instabile Riss-
ausbreitung sobald ein Riss existiert. Die Risse gehen dabei von Fehlern in dem 
Werkstoff aus, beispielsweise von Poren oder Einschlüssen. Aufgrund der geringen 
Bruchzähigkeit wird die Bruchspannung schon bei relativ kleinen bruchauslösenden 
Fehlergrößen im µm-Bereich erreicht (Heinrich, 2005). Aufgrund der starken 
ionisch/kovalenten Bindungen liegen die zur plastischen Verformung notwendigen 
Spannungen viel höher als die Bruchspannung (Heinrich, 2005). Daher bricht die Ke-
ramik spröde bevor energieabsorbierenden Prozesse, wie beispielsweise Ver-
setzungsbewegungen bei Metallen, stattfinden können, sodass Keramiken im 
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Gegensatz zu Metallen keinen plastischen Verformungsbereich aufweisen. Kleine 
Fehler können demnach zu einer katastrophalen Rissausbreitung führen und kerami-
sche Bauteile können bei Überbelastung spontan versagen. Eine Möglichkeit dieser 
Sprödigkeit entgegenzuwirken und die Bruchzähigkeit zu erhöhen ist, Partikel 
(Koyama et al., 1996), Whisker oder kurze Fasern (Hirata et al., 1991) oder konti-
nuierlichen Fasern (Chawla, 2012) in die Keramik (Matrix) einzulagern. Dies bezeich-
net man als keramischen Verbundwerkstoff (Englisch: ceramic matrix composite 
(CMC)) oder als verstärkte Keramik. Partikel-, Whisker-, Faser- und Laminatmateria-
lien können dabei Kunststoffe, Metalle oder Keramiken sein. Durch das Einlagern der 
Partikel, Whisker, Fasern oder Laminate werden energieabsorbierende Mechanis-
men, wie Rissablenkung und -überbrückung in den Verbundwerkstoff eingebracht. 
Dadurch erhöht sich die Bruchzähigkeit des Verbundwerkstoffs. Man spricht dabei 
von einem quasiduktilen oder pseudoplastischen Bruchverhalten, da die Bruchzähig-
keit des CMSs zwar eine Größenordnung höher ist als die der monolithischen Kera-
mik, aber immer noch sehr gering im Vergleich zu Metallen ist. Keramische Verbund-
werkstoffe weisen im Allgemeinen eine sehr gute Thermoschockbeständigkeit auf. 
Mit Fasern verstärkte CMCs weisen dabei die besten Ergebnisse auf (Chawla, 2012).  
Nichtoxidische Keramiken (Nitride, Karbide, Boride) weisen aufgrund ihrer kovalen-
ten Bindungen hohe (Hochtemperatur-) Festigkeiten, geringe Verschleißraten, eine 
hohe Wärmeleitfähigkeit und gute Kriechbeständigkeiten auf. Ihr großer Nachteil ist, 
dass sie in oxidierender Atmosphäre bei hohen Temperaturen sehr leicht korro-
dieren. Die Oxidationsbeständigkeit der nichtoxidischen Keramiken kann mit Hilfe 
von externen Schutzschichten verbessert werden (Corral und Loehman, 2008). Eine 
Realisierung von Langzeitstabilitäten unter thermischer und mechanischer Wechsel-
belastung ist aber aufgrund der sehr unterschiedlichen thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten der nichtoxidischen Keramik und der oxidischen Schutzschichten sehr 
schwierig (Schmücker, 2004). Eine Alternative stellen oxidische CMCs dar, das heißt 
eine oxidische Matrix, die mit einem oxidischen Material, zum Beispiel mit oxidischen 
Fasern verstärkt wird. Diese weisen zwar im Vergleich zu den nichtoxidischen CMCs 
etwas geringere mechanische Festigkeiten und Hochtemperaturstabilitäten auf, dafür 
aber intrinsische Oxidations- und hohe Korrosionsbeständigkeiten (Göring et al., 
2003). Des Weiteren sind oxidische CMCs elektrisch isolierend und elektromagne-
tisch transparent, haben eine niedrige Wärmeleitfähigkeit und sind in der Regel ko-
stengünstiger herstellbar als nicht-oxidische CMCs (Göring et al., 2003). Darüber 
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hinaus weisen beide Komponenten, obwohl sie einzeln betrachtet spröde sind, im 
Verbund ein quasiduktiles Verhalten auf, wenn eine schwache Anbindung zwischen 
Faser und Matrix realisiert wird. Eine schwache Faser-Matrix-Haftung ist dabei die 
Voraussetzung dafür, dass spannungsentlastende Effekte wie Rissumlenkungen, 
Rissüberbrückungen und Faser-Pull-Out stattfinden können (Chawla, 2003). An-
dererseits muss die Faser-Matrix-Haftung noch so gut sein, dass eine Lastübertra-
gung von Faser zu Faser ermöglicht wird. Die energetischen Bedingungen an der 
Faser-Matrix-Grenzfläche sind aufgrund der unterschiedlichen elastischen Konstan-
ten der Faser und der Matrix sehr komplex, wurden aber von einigen Wissenschaft-
lern untersucht, siehe dazu (He und Hutchinson, 1988, He und Hutchinson, 1989, 
Rühle und Evans, 1989, Evans und Marshall, 1989, Gupta et al., 1993). 
Ohne eine so genannte Rissumlenkung an der Faser-Matrix-Grenzfläche breitet sich 
der Riss ungehindert aus, auch wenn er auf die Faser trifft, sodass die Faser bricht. 
Dadurch wird die Zähigkeit nicht oder nur wenig erhöht, da durch den Bruch der 
spröden Faser lediglich wenig Energie abgebaut wird. Im Gegensatz dazu wird der 
Riss aber effektiv abgeschwächt, wenn eine Rissumlenkung an der Grenzfläche auf-
tritt. Gupta et al. unterscheiden dabei noch zwischen dem einfach abgelenkten und 
dem doppelt abgelenkten Riss (siehe Abbildung 2.5 a) und b)), wobei bei den meis-
ten Materialien mehr Energie bei einem doppelt abgelenkten Riss abgebaut wird 
(Gupta et al., 1993). Bei der so genannten Rissüberbrückung umgeht der Riss die 
Faser und breitet sich weiter aus ohne in die Faser einzudringen, sodass die Faser 
intakt bleibt (siehe Abbildung 2.5 c)). Durch die beiden Mechanismen, Rissablenkung 
und -überbrückung lösen sich demnach bei mechanischer Überbeanspruchung die 
Fasern von der Matrix ab, die Fasern bleiben intakt und überbrücken die Matrixrisse, 
sodass kein Festigkeitsverlust eintritt, aber durch die Reibung an der delaminierten 
Faser-Matrix-Grenzfläche Energie abgebaut wird, die einen Beitrag zur Zähigkeits-
steigerung liefert (Vergrößerung der Bruchdehnung). Beim so genannten Faser-Pull-
Out wird elastische Energie abgebaut, indem während des Bruchvorgangs Faser-
bruchstücke aus der Matrix herausgezogen werden (Chawla, 2012). Die Abbildung 
2.5 d) zeigt schematisch, wie eine Faser bei einem Faser-Pull-Out im Abstand k 
unter der Hauptrissebene gebrochen ist und das Faserbruchstück um die Distanz x 
herausgezogen wurde. 
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a) b) 
  
c) d) 
 
 
Abbildung 2-5: Schematische Darstellung der Rissablenkung an der Faser-Matrix-
 Grenzfläche: a) einfach Ablenkung b) doppelte Ablenkung c) Rissüber-
 brückung und d) Faser-Pull-Out, nach (Chawla, 2003). 
Eine schwache Faser-Matrix-Haftung kann zum einen realisiert werden, indem die 
Faser mit einem geeigneten Material beschichtet wird, das eine schwache Grenz-
fläche mit der Faser ausbildet oder selbst eine niedrige Bruchzähigkeit aufweist (Ab-
bildung 2.6 a)) (Morgan und Marshall, 1995, Hwang et al., 1998, Kerans et al., 2002, 
Zok, 2006). Zum anderen können so genannte flüchtige Beschichtungen (engl.: 
fugitive coatings) eingesetzt werden, das sind Faser-Beschichtungen, die sich nach 
der Herstellung des Verbundes durch Oxidation verflüchtigen und dadurch einen 
Spalt zurücklassen (Abbildung 2.6 b)) (Keller et al., 2000, Zok, 2006). Nach 
(Kollenberg, 2004) sind Faserbeschichtungen technisch aufwendig, erfordern Know-
how und sind daher sehr kostenintensiv. Eine dritte Möglichkeit zur Realisierung 
einer schwachen Faser-Matrix-Haftung ohne Faser-Beschichtung ist die Verwendung 
einer porösen anstatt einer dichten Matrix (Lange et al., 1995, Tu et al., 1996, Levi et 
al., 1998, Kanka und Schneider, 2000, Mattoni et al., 2001, Zok und Levi, 2001, 
Carelli et al., 2002, Simon, 2005). Durch die Verwendung einer porösen Matrix exis-
tieren lediglich wenige Faser-Matrix-Kontakte und eine Delamination entlang der 
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Faser-Matrix Grenzfläche wird ermöglicht (Abbildung 2.6 c)) (Schmücker und 
Mechnich, 2008). 
 
Abbildung 2-6: Schematische Darstellung der Rissfront mit der Axialspannung t auf die 
 Faser und der Gleitspannung τ entlang der abgelösten Zwischenschicht 
 und drei Konzepten zur Realisierung einer schwachen Faser-Matrix-
 Haftung: a) Faserbeschichtung b) flüchtige Beschichtung c) poröse Matrix, 
 nach (Chawla, 2003, Zok, 2006). 
 2.2.1 WHIPOX 
Zur Herstellung von oxidischen CMSs mit poröser Matrix werden die Faserbündel mit 
einem geeigneten Schlicker getränkt, der so aufbereitet wurde, dass beim Sintern 
keine großen Schwindungsrisse sondern eine homogenen Porosität entsteht. Der am 
DLR entwickelte und hergestellte WHIPOX (wound highly porous oxide CMC) Ver-
bundwerkstoff besteht aus einer Al2O3- oder aluminiumsilikatischen Matrix und Al2O3- 
oder Aluminiumsilikat-Fasern (Nextel Fasern der Firma 3M, St. Paul). WHIPOX-
Leichtbauwerkstoffe werden in einem kontinuierlichen Wickelprozess hergestellt. Zu-
nächst werden dabei die Faserbeschichtungen in einem Rohrofen ausgebrannt. 
Dann erfolgt die Infiltration der Faserbündel mit einem Schlicker. Nach der Vor-
trocknung werden die noch feuchten, infiltrierten Faserbündel auf zylindrische Kerne 
gewickelt und anschließend getrocknet und gesintert. Dabei sind Ablegewinkel 
zwischen 90 ° und 45 ° realisierbar und es können Rohre mit bis zu 250 mm Durch-
messer und 400 mm Länge gefertigt werden (Schmücker, 2004). Durch Auswalzen 
und Umformen des noch feuchten Grünkörpers und anschließendes Trocknen und 
Sintern können auch komplexere Formen realisiert werden. Außerdem lässt sich das 
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Verbundmaterial auch mit zerspanenden Bearbeitungsverfahren nachbearbeiten. Der 
Fasergehalt lässt sich zwischen 15 und 50 Vol.-% variieren (Wickelwinkel, 
Faserbündeldicke, Schlickerviskosität), die Enddichten liegen zwischen 1,4 und 
2,1 g/cm3 und die Matrixporosität zwischen 60 und 80 Vol.-% (Schmücker, 2004).  
WHIPOX-Werkstoffe weisen ein sehr gutes Temperaturwechselverhalten auf. Ther-
misch induzierte Spannungen bauen sich nach (Schmücker, 2004) über kleine Dis-
tanzen ab und Schädigungen bleiben auf lokale Bereiche beschränkt. Außerdem 
weisen sie ein nicht sprödes Bruchverhalten, eine hohe Schadenstoleranz und eine 
hohe Korrosionsbeständigkeit in aggressiven Medien auf, sind hochtemperatur- und 
oxidationsbeständig und haben eine hohe Festigkeit bei niedrigem spezifischem Ge-
wicht. Durch Variation des Fasertyps, des Wickelmusters, des Fasergehaltes und der 
Zusammensetzung der Matrix lassen sich die Eigenschaften gezielt für spezielle An-
wendungen einstellen. 
Mögliche zukünftige Anwendungen für WHIPOX-Materialien sind beispielsweise in 
Gas-Turbinen (Brennkammer, Düsen), in der Raumfahrt (Hitzeschild), in der chemi-
schen Verfahrenstechnik (Filter, Brennhilfsmittel, katalytisches Trägermaterial, 
Brenndüsen), in der Metallurgie oder als Adsorbermaterial oder Wärmetauscher 
(Göring et al., 2007, Schmücker und Mechnich, 2008). 
 2.2.2 Sintern 
Das WHIPOX-Material wird gesintert, daher werden im Folgenden kurz der Sinter-
prozess und die Sintermechnismen erläutert. Beim Sintern wird pulverförmiges, me-
tallisches oder keramisches Material auf Temperaturen unter dem Schmelzpunkt er-
hitzt. Dabei kommt es zu einer Schwindung, das Material verdichtet sich, die einzel-
nen Pulverpartikel verbinden sich und Porosität wird abgebaut. Die treibende Kraft 
für das Sintern ist dabei die Verringerung der freien Oberflächenenergie durch die 
Verringerung von inneren Oberflächen (De Jonghe und Rahaman, 2003). Obwohl 
nach De Jonghe und Rahaman die Verringerung der freien Energie dabei relativ ge-
ring ist, sind die Sinterraten bei hinreichen hohen Temperaturen ausreichend, da der 
Massentransport auch über vergleichsweise kleine Distanzen erfolgt (De Jonghe und 
Rahaman, 2003).  
Bei Sintern werden nach De Jonghe und Rahaman drei idealisierte Stufen unter-
schieden. Die erste beginnt sobald eine atomare Mobilität erreicht wird und zeichnet 
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sich durch die Bildung von stark gekrümmten, konkaven Sinterhälsen zwischen zwei 
Partikeln aus. Dabei ist die Verdichtung des Materials relativ gering. In der zweiten 
Stufe verringert sich die Krümmung der Sinterhälse, die Partikel bilden ein 
dreidimensionales Netzwerk aus und die Poren sind kanalartig. Dabei wird eine 
starke Verdichtung des Materials erreicht. Die dritte Stufe wird durch Kornwachstum 
dominiert und die Porenkanäle wandeln sich zu isoliert vorliegenden, umschlossenen 
Hohlräumen (De Jonghe und Rahaman, 2003).  
Das Sintern erfolgt über verschiedene Mechanismen. In Abbildung 2.7 sind die sechs 
Sintermechanismen nach De Jonghe und Rahaman schematisch dargestellt. Die 
ersten drei Sintermechanismen, Gitterdiffusion von der Oberfläche, Oberflächendiffu-
sion und Dampftransport, sind dabei nicht verdichtend, wohingegen die letzten drei, 
Korngrenzendiffusion Gitterdiffusion von der Korngrenze und Versetzungsbewegun-
gen, eine Verdichtung des Materials bewirken, da Material aus dem Korngrenzenbe-
reich entfernt wird (De Jonghe und Rahaman, 2003). 
 
Abbildung 2-7: Schematische Darstellung der verschiedenen Sintermechanismen, nach 
 (De Jonghe und Rahaman, 2003) 
Zur Verbesserung der Sinterfähigkeit von keramischen Pulvern, das heißt zur För-
derung von Diffusionsmechanismen, die zur Schwindung beitragen (Korngrenzen- 
und Gitterdiffusion) werden bei vielen Keramiken auch Sinteradditive eingesetzt. Zum 
Beispiel wird beim Sintern von Siliziumnitrid (Si3N4)-Pulver häufig Magnesiumoxid 
(MgO) hinzugegeben (Chawla, 2003).  
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 2.3 Dünnschichtmethoden 
Zwei wichtige Dünnschichtmethoden sind die chemischen Gasphasenabscheide-
verfahren (CVD) und die physikalischen Gasphasenabscheideverfahren (PVD). 
 2.3.1 CVD-Verfahren 
Beim CVD-Verfahren finden thermisch oder plasmaunterstützt chemische Reaktio-
nen von flüchtigen Gasen, die so genannten Precursor, in der Prozesskammer bei 
reduziertem Druck statt, wobei sich das Reaktionsprodukt als dünne Schicht auf 
einem Substrat abscheidet. Der Prozess findet üblicherweise sehr nahe am thermo-
dynamischen Gleichgewicht statt.  
Mittels CVD-Verfahren werden üblicherweise die stabile α-Al2O3-Phase und die 
metastabile κ-Al2O3-Phase, zur Herstellung von beispielsweise Verschleißschutz-
schichten auf Schneidwerkzeugen, abgeschieden (Funk et al., 1976).  
Die übliche Reaktion beim CVD-Verfahren von Al2O3 ist die Hydrolyse von Alumi-
niumtrichlorid mit Überschuss an H2, bei etwa 1050 °C und niedrigem Druck (1 Torr), 
dabei ist der limitierende Faktor die Bildung von H2O-Dampf (Pierson, 1999) (Gl. 6). 
2AlCl3 (g) + 3H2 (g) + 3CO2 (g) → Al2O3 (s) + 6HCl (g) + 3CO (g) 
(Gl. 6) 
Das CVD-Verfahren ermöglicht die Abscheidung von relativ dicken, homogenen 
Schichten. Ein großer Nachteil sind die relativ hohen Beschichtungstemperaturen 
(Pierson, 1999). Diese schränken zum einen die Substratauswahl ein, da keine tem-
peraturempfindlichen Substrate beschichtet werden können. Zum anderen können 
keine Substrate mit stark unterschiedlichem Ausdehnungskoeffizient im Vergleich zur 
Beschichtung verwendet werden, da dies sonst zu einer Delamination der Schicht 
beim Abkühlen führen könnte. Beim PECVD-Verfahren (engl.: plasma-enhanced 
chemical vapor deposition) wird ein Plasma zur Aktivierung des Prozesses verwen-
det. Dadurch können die Substrattemperaturen im Vergleich zum konventionellen 
CVD-Verfahren reduziert werden. 
 2.3.2 PVD-Verfahren 
Unter dem Begriff PVD werden alle Abscheideverfahren zusammengefasst, bei de-
nen die Schichtkomponentenmaterialien mit Hilfe physikalischer Prozesse in die 
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Gasphase überführt werden und anschließend durch Kondensation auf der Substrat-
oberfläche eine feste Schicht ausbilden. Die Überführung in die Gasphase kann hier-
bei entweder durch Verdampfen, wie beim thermischen Verdampfen, Lichtbogenver-
dampfen und Elektronenstrahlverdampfen oder durch Zerstäuben, wie beim Sputter-
verfahren, erfolgen.  
PVD-Verfahren erfordern in der Regel geringere Substrattemperaturen als CVD-Ver-
fahren. Daher können auch temperaturempfindliche Substrate verwendet werden 
und zudem kann der PVD-Prozess sehr weit entfernt von dem thermodynamischen 
Gleichgewicht stattfinden, sodass auch metastabile Phasen abgeschieden werden 
können. Des Weiteren weisen mittels PVD abgeschiedene Al2O3-Schichten geringere 
Korngrößen auf als mittels CVD abgeschiedene. Nach Khanna und Bhat weisen 
nanokristalline Beschichtungen höhere Bruchzähigkeiten und Festigkeiten auf als 
Schichten mit größeren Korngrößen (Khanna und Bhat, 2006b). 
Im Folgenden werden die zwei plasmabasierte PVD-Verfahren erläutert, mit deren 
Hilfe die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Al2O3-Schichten hergestellt wurden, 
zum einen Filtered Cathodic Arc (FCA) und zum anderen Magnetron Sputter Ion 
Plating (MSIP). 
 2.3.2.1 Filtered Cathodic Arc (FCA) 
Filtered Cathodic arc (FCA, dt.: gefilterte kathodische Lichtbogenverdampfung) ist ein 
Vakuum-Lichtbogen Beschichtungsverfahren. Der kathodische Lichtbogenprozess ist 
seit dem Ende des 19. Jahrhunderts bekannt. Die ersten dokumentierten Experimen-
te mit einem Lichtbogen zur Abscheidung einer dünnen Metallschicht auf eine gläser-
ne Entladungsröhre wurden von A. W. Wright durchgeführt (Wright, 1877). 1884 mel-
dete Edison ein Patent zur Abscheidung metallischen Materials mittels eines Lichtbo-
gens im Vakuum an, welches 1894 erteilt wurde (Edison, 1894).  
Beim Vakuum-Lichtbogen-Verdampfungsverfahren wird zum Verdampfen des Tar-
gets, das heißt des im festen Zustand vorliegenden Schichtkomponentenmaterials, 
ein Lichtbogen (engl.: arc), das heißt ein Kurzschluss (Glimmentladung) mit niedriger 
Spannung und hoher Stromstärke, zwischen zwei Elektroden, der Kathode und der 
Anode, im Vakuum gezündet (Tay et al., 2006). Im Gegensatz zur üblichen Glimm-
entladung zum Beispiel beim Sputtern, bei der als leitendes Medium ein Gas benötigt 
wird, dient beim Lichtbogenverdampfen das Targetmaterial selbst als leitendes Me-
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dium zwischen den Elektroden und somit der Aufrechterhaltung des Kurzschlusses 
(Oates, 2003).  
Die Elektroden (Kathode und Anode) befinden sich in einer Vakuumkammer. Die Ka-
thode (Target) ist eine feste Scheibe aus dem leitendem Material, das beschichtet 
werden soll, deren eine kreisförmige Seite mit der Spannungsversorgung verbunden 
ist und von deren gegenüberliegenden Seite am so genannten Kathodenbrennfleck 
das Plasma emittiert wird. Die Anode dient als Elektrode zum Einfangen der Elektro-
nen aus dem Plasma. Die Anode muss so angeordnet sein, dass sie einerseits den 
Großteil des Plasmas ungestört passieren lässt aber andererseits auch genügend 
Elektronen einfängt (Oates, 2003). Die Anoden sind daher oftmals als Zylinder um 
die Kathode oder als flache Scheibe mit einem Loch in der Mitte, welches den Groß-
teil des Plasmas durchlässt, hinter der Kathode angeordnet. Zunächst wird mittels 
der Spannungsversorgung eine Vorspannung von einigen 10 V zwischen den beiden 
Elektroden eingestellt (Oates, 2003). Der Lichtbogen wird durch eine so genannte 
Trigger-Elektrode gezündet, indem eine kleine Menge an Plasma erzeugt wird. Dies 
kann entweder in Kontakt durch eine mechanische Trigger-Kathode oder ohne Kon-
takt mit einem durch Hochspannung initiierten elektrischen Überschlag oder durch 
Laserablation realisiert werden (Oates, 2003). Nachdem der Lichtbogen gezündet 
wurde, ist er selbst erhaltend, theoretisch bis das gesamte Kathodenmaterial aufge-
braucht ist. Er bildet einen Kathodenbrennfleck mit einem Durchmesser von 1-10 m 
(Brown, 1998, Martin und Bendavid, 2001) auf der Kathode (Target) aus. An dem 
Brennfleck sind die Stromdichte (106-108 A/cm2 (Brown, 1998, Martin und Bendavid, 
2001, Tay et al., 2006)) und somit die Temperatur extrem hoch, sodass das Target-
material dort schlagartig verdampft und nahezu vollständig (~ 80-90 %) ionisiert wird. 
Dadurch bildet sich ein Plasma aus, ein in der Regel quasineutrales Gemisch aus 
ionisierten Gasatomen, Elektronen und neutralen Gasatomen. Durch die freien La-
dungsträger wird das Gas elektrisch leitfähig und hält somit den Kurzschlussstrom 
aufrecht. Daher wird kein zusätzliches Gas benötigt. Da die Ionen aufgrund ihrer 
großen Masse im Vergleich zu den Elektronen wesentlich langsamer als diese sind, 
wird der Stromtransport fast ausschließlich durch die Elektronen getragen. Der Licht-
bogen kann mit Hilfe von Magnetfeldern gesteuert werden (engl.: steered arc), so-
dass er nicht ziellos über die Targetoberfläche wandert (engl.: random arc). Die Tar-
getionen bewegen sich durch die Vakuumkammer und kondensieren an den Wänden 
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und dem Substrat. Wird das Target als Kathode geschaltet und somit Kathoden-
material verdampft, bezeichnet man dies als kathodische Lichtbogenverdampfung.  
Aus dem im Vergleich zu den anderen PVD-Verfahren hohen Ionisationsgrad der 
Targetatome in dem Plasma resultiert eine höhere kinetische Energie der Targetio-
nen, da die Geschwindigkeit und Richtung der Ionen durch elektrische und/oder 
magnetische Felder gesteuert werden kann. Daraus resultieren hohe Abscheidungs-
raten und bessere Schichteigenschaften, z.B. eine bessere Haftung, dichtere 
Schichtstrukturen und weniger kolumnares Schichtwachstum (Boxman et al., 1995). 
Des Weiteren kann das Ionenbombardement des Substrats dazu genutzt werden die 
Substratoberfläche vor der Abscheidung zu reinigen, aufzuheizen oder zu aktivieren.  
Metallische Schichtkomponenten liegen als feste Targets vor. Nichtmetallische Kom-
ponenten können als Bestandteil eines Reaktivgases in die Kammer eingebracht 
werden, da die Targetionen aufgrund ihrer hohen kinetischen Energie sehr reaktiv 
sind und durch die Reaktion mit dem Reaktivgas eine feste Schicht ausbilden 
(Takikawa, 2007). 
Ein Nachteil bei der kathodischen Lichtbogenverdampfung ist, dass der Lichtbogen 
neben dem Plasma auch so genannte Droplets (dt.: Tröpfchen) erzeugt. Droplets 
sind flüssige Tröpfchen des aufgeschmolzenen Targetmaterials, die aus der flüssi-
gen Grenzschicht zwischen Kathode und Plasma am Kathodenbrennfleck emittiert 
werden und in die Kammer sowie auf das Substrat geschleudert werden können (Tay 
et al., 2006, Takikawa, 2007). Die Droplets können Durchmesser von einigen Mikro-
metern aufweisen und sind damit im Vergleich zu den Targetionen sehr groß und 
werden daher auch „Makrodroplets“ genannt (Tay et al., 2006, Takikawa, 2007). 
Droplets können Schichtfehler verursachen, welche die Eigenschaften der Schichten 
negativ beeinflussen können, zum Beispiel eine Oberflächenaufrauung, eine Verän-
derung der Schichtzusammensetzung, mechanische Verspannungen, Mikroporen 
oder Mikrorisse, oder sogar die Ablösung des Films (Takikawa, 2007). Droplets limi-
tieren somit die Qualität und die Anwendungsgebiete der mittels kathodischer Licht-
bogenverdampfung abgeschiedenen Schichten. Daher sind Forschungsbemühungen 
unternommen worden, um die Dropletbildung zu unterdrücken oder vorhandene 
Droplets herausfiltern zu können. Die Dropletemission aus dem Target kann redu-
ziert werden, indem eine Überhitzung des Kathodenbrennflecks vermieden wird. 
Hierzu gibt es verschiedene Realisierungsmöglichkeiten, auf die aber hier nicht 
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näher eingegangen wird, siehe dazu beispielsweise (Shinno et al., 1985, Swift, 1996, 
Keutel et al., 1998, Yukimura, 1998, Takikawa, 2007). Um zu verhindern, dass die 
Droplets das Substrat erreichen, kann entweder eine Abschirmplatte vor dem 
Substrat angebracht werden („shielded arc“(Taki et al., 1997)) oder magnetische 
Filter (engl.: filtered cathodic arc (FCA)) verwendet werden. Die im Rahmen dieser 
Arbeit untersuchten Proben wurden mittels FCA erzeugt, weshalb diese Methode 
näher erläutert wird. Das Prinzip von FCA wurde zuerst von Aksenov et al. beschrie-
ben (Aksenov et al., 1978a, Aksenov et al., 1978b). Beim FCA werden elektromagne-
tische Felder verwendet, um die Droplets daran zu hindern das Substrat zu errei-
chen. Elektrische und magnetische Felder beeinflussen die Richtung und Geschwin-
digkeit der geladenen Targetionen und Elektronen im Plasma. Die eventuell leicht 
geladenen aber sehr viel schwereren Droplets werden hingegen durch die elektro-
magnetischen Felder nicht wesentlich abgelenkt. Ist das Substrat außerhalb der 
Sichtweite der Kathode angebracht, können die Ionen im Plasma somit mittels 
elektromagnetischer Felder in Richtung des Substrates gelenkt werden, wohingegen 
die Droplets weitestgehend geradeaus fliegen und an den Kammer- oder Filterwän-
den kondensieren. Ein potentieller magnetischer FCA-Filter ist beispielsweise eine 
um 90 ° gekrümmte Röhre, die von magnetischen Ringspulen umgeben ist (Abbil-
dung 2.8).  
 
Abbildung 2-8: Schematischer Aufbau einer Filtered Cathodic Arc Anlage,  
 nach (Tay et al., 2006). 
Stand der Technik 
37 
Es existieret aber eine Vielzahl von Realisierungsmöglichkeiten von FCA-Filtern, die 
unter anderem von Takikawa et al., Tay et al. und Martin und Bendavid in ihren Ar-
beiten zusammengefasst werden (Martin und Bendavid, 2001, Tay et al., 2006, 
Takikawa, 2007). 
 2.3.2.2 Magnetron Sputter Ion Plating (MSIP) 
Das so genannte Magnetron Sputter Ion Plating (MSIP) stellt eine Weiterentwicklung 
der Sputtertechnologie dar. Genauer gesagt stellt das MSIP eine Kombination aus 
der Magnetron-Sputtertechnologie, der Pulstechnologie und dem Ionenplattieren dar. 
Diese Begriffe werden im Folgenden erläutert.  
Der Sputterprozess wurde zum ersten Mal 1852 von W.R. Grove beschrieben 
(Grove, 1852). Beim Sputtern (dt.: zerstäuben) wird ein festes Ausgangsmaterial, das 
so genannte Target, durch Ionenbeschuss und Impulstransfer in die gasförmige Pha-
se überführt. 
In der Sputterkammer, in der sich ein Hochvakuum einstellen lässt, sind das Target 
und das Substrat gegenüber voneinander angebracht. Außerdem wird ein inertes 
Prozessgas, meist Argon, benötigt. Durch Anlegen einer Hochspannung zwischen 
Substrat (Anode) und Target (Kathode) wird eine Plasmaentladung (selbständige 
Glimmentladung) im Argongas gezündet. Die im Gas vorhandenen Elektronen 
werden dabei in Richtung Substrat beschleunigt und können dabei auf ihrem Weg 
weitere Argongasatome anregen oder sogar ionisieren. Am Substrat angelangt kön-
nen die Elektronen bei hinreichend hoher kinetischer Energie weitere Elektronen aus 
dem Substrat herausschlagen. Dadurch werden immer mehr Elektronen und Argon-
kationen erzeugt und es entsteht ein Plasma, ein quasineutrales Gemisch aus Elek-
tronen und Argonkationen und neutralen Argongasatomen. Die Beweglichkeit der 
Elektronen ist aufgrund ihrer geringeren Masse sehr viel höher als die der Argon-
kationen, das heißt die Elektronen werden schneller auf das Substrat beschleunigt 
als die Argonkationen auf das Target. Dadurch bildet sich vor dem Target eine positi-
ve Raumladungszone aus, der so genannte Kathodendunkelraum, in der das Poten-
tial sehr stark ansteigt, wodurch die Elektronen und Argonkationen noch stärker be-
schleunigt werden. Die auf das Target hin beschleunigten Argonionen geben ein Teil 
ihrer kinetischen Energie mittels Impulsübertrag an die Targetatome ab und es resul-
tieren Stoßkaskaden innerhalb des Targetmaterials. Ist die Energie, die auf ein ober-
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flächennahes Targetatom übertragen wird, größer als die Oberflächenbindungsener-
gie, kann dieses aus dem Festkörperverbund des Targets herausgelöst werden. Das 
gesputterte Targetmaterial setzt sich zum größten Teil aus neutralen Targetatomen 
zusammen, nur etwa 5 % sind ionisiert. Die herausgelösten Targetatome werden 
entweder am Substrat reflektiert oder sie können sich bei ausreichender Energieab-
gabe als Adatome lose an die Substratoberfläche binden. Die Adatome diffundieren 
auf der Substratoberfläche bis sie desorbieren oder bis sie als stabile Keime oder 
durch Anlagerung an vorhandene Keime kondensieren und eine feste Schicht ausbil-
den (siehe dazu auch Kapitel 2.3.3). 
Beim so genannten Magnetron-Sputtern wird ein Permanentmagnet hinter dem Tar-
get angebracht (Kelly und Arnell, 2000). Die magnetischen Feldlinien verlaufen dabei 
senkrecht zum Target. Durch das gekreuzte elektrische und magnetische Feld wirkt 
auf die bewegten Elektronen vor dem Target die so genannte Lorentzkraft, wodurch 
die Elektronen auf Spiralbahnen um die Magnetfeldlinien gelenkt werden. Dadurch 
werden die Elektronen auf den Bereich nahe des Targets, an dem die Magnetfeldli-
nien parallel sind, beschränkt und der Weg, den die Elektronen zurücklegen, ver-
längert. Dadurch vergrößern sich die Ionisationswahrscheinlichkeit und somit auch 
die Sputter- und letztendlich auch die Abscheiderate (Kelly und Arnell, 2000, Güttler, 
2004). Der Effekt des magnetischen Feldes auf die Ionen kann aufgrund der sehr viel 
höheren Ionenmasse vernachlässigt werden. Ein Nachteil des Magnetron-Sputterns 
ist der ungleichmäßige Materialabtrag, der in der Ausbildung von Erosionsgräben re-
sultiert und dadurch die Lebensdauer des Targets verkürzt (Güttler, 2004). Der sche-
matische Aufbau einer Magnetronsputteranlage ist in Abbildung 2.9 zu sehen. 
Zur Abscheidung von Verbindungen, wie Oxiden oder Nitriden, können entweder 
direkt Targets aus dem Verbundmaterial verwendet werden oder man verwendet bei 
dem so genannten Reaktiven Sputtern ein metallisches Target zusammen mit einem 
Reaktivgas, beispielsweise Sauerstoff oder Stickstoff. Das Reaktivgas wird dabei 
ionisiert und die Reaktivgasionen reagieren mit den gesputterten Targetatomen. Die 
dabei entstehenden Reaktionsprodukte scheiden sich schließlich auf dem Substrat 
ab. Die Einstellung der geeigneten Fließrate ist dabei besonders wichtig. Bei einer zu 
geringen Fließrate werden unterstöchiometrische Schichten abgeschieden und bei 
einer zu hohen Fließrate kann es zu der so genannten Target-Vergiftung kommen 
(Güttler et al., 2004, Güttler, 2004). Dabei scheidet sich die Reaktionsschicht nicht 
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nur auf dem Substrat sondern auch auf dem Target ab, wenn die Bildungsrate der 
Reaktionsschicht die Sputterrate übersteigt (Schulze, 2001). Dies kann den Be-
schichtungsprozess und die Schichteigenschaften stark beeinflussen. Zum einen 
werden die Sputter- und somit auch die Depositionsrate sehr stark reduziert und zum 
anderen resultieren daraus instabile Prozessparameter. Dies kann beispielsweise 
dazu führen, dass amorphe anstatt kristalliner Schichten auf dem Substrat abge-
schieden werden. Zudem kann das nichtleitende Material auf dem Target Span-
nungsdurchbrüche in Form von Lichtbögen, so genannte Arcs, hervorrufen, die eine 
Zerstörung des Targets bewirken können.  
Als Hochspannungsquelle kann entweder eine Gleichstromquelle (DC-Sputtern) oder 
eine Hochfrequenzstromquelle (RF-Sputtern) verwendet werden. Beim DC-Sputtern 
liegt eine konstante Gleichspannung, etwa 1-3 kV, zwischen Substrat und Target an 
(Durst, 2008). Beim RF-Sputtern wird im Gegensatz dazu ein oszillierendes 
Wechselfeld zwischen Substrat und Target angelegt. Das RF-Sputtern ermöglicht im 
Gegensatz zum DC-Sputtern die Abscheidung von nichtleitenden Schichten ohne 
Auftreten des Arcings. Außerdem werden höhere Abscheideraten sowie höhere 
Ionenenergien und -ströme im Vergleich zum DC-Sputtern erzielt, sodass dichtere 
und härtere Schichten abgeschieden werden können. Die Pulstechnologie stellt eine 
Weiterentwicklung des RF-Sputterns dar. Beim so genannten unipolaren Sputtern 
wird lediglich eine negative pulsierende Spannung angelegt, wohingegen beim bipo-
laren Sputtern zusätzlich zum negativen Puls zur reaktiven Abscheidung eine positi-
ve Pulsperiode zur Entladung der dielektrischen Oberfläche verwendet wird 
(Schulze, 2001). Beim so genannten Dual Magnetron Sputtering werden zwei Tar-
gets mit jeweils einem Magnetron in der Pulsfrequenz abwechselnd als Anode und 
Kathode betrieben, sodass immer ein Target als Kathode betrieben wird und der 
Sputterprozess nicht zum Erliegen kommt (Schulze, 2001). Dabei werden nach 
jedem Abscheideprozess die dielektrischen, oxidischen Schichten entladen und 
durch den Sputterprozess die Targets von den oxidischen Schichten gereinigt. Da-
durch wird ein langzeitstabiler Prozess realisiert.  
Beim so genannten Ionenplattieren erfolgt das Schichtwachstum unter ständigen 
Ionenbeschuss (Haefer, 1987). Dadurch wird die Oberfläche ständig gereinigt. 
Außerdem werden bessere Schichteigenschaften (Haftfestigkeit und Struktur) und 
hohe Abscheideraten bei niedrigen Substrattemperaturen erzielt. 
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Abbildung 2-9: Schematischer Aufbau einer Magnetronsputteranlage. 
 2.3.3 Dünnschichtwachstum 
Dünne Schichten bilden sich bei den zuvor erläuterten Dünnschichtmethoden (siehe 
Kapitel 2.3) auf einem Substrat durch Keimbildungs- und Keimwachstumsprozesse.  
Erreichen die Atome beziehungsweise Ionen beim Beschichtungsprozess das 
Substrat, werden sie dort entweder reflektiert oder sie geben genügend Energie ab, 
sodass sie lose als Adatome an die Substratoberfläche gebunden werden. Die Ad-
atome diffundieren auf der Substratoberfläche bis sie desorbieren oder bis sie mit an-
deren Adatomen so genannte Cluster bilden. Wenn diese Cluster eine kritische 
Größe überschreiten, die sogenannte kritische Keimgröße, werden sie stabil und bil-
den so genannte Keime. Die Adatome können abhängig von der Diffusität des 
Schichtmaterials auch in das Substrat hinein diffundieren (Volumendiffusion). 
Um das epitaktische Schichtwachstum von dünnen Schichten zu beschreiben, wurde 
von Bauer ein thermodynamisches Kriterium (Gl. 7) entwickelt, das die spezifischen 
Oberflächenenergien des Substrates σs und der Dünnschicht σd sowie die spezifi-
sche Grenzflächenenergie σg beinhaltet (Bauer, 1958). Epitaxie bezeichnet das Kris-
tallwachstum eines Materials auf einem Substrat, bei dem die kristalline Ordnung des 
Substrats auf die wachsende Schicht übertragen wird. Die Homoepitaxie bezeichnet 
das Schichtwachstum eines zum Substrat identischen Materials. Dabei wird die 
Gitterkonstante und die Orientierung des Substrates unverzerrt fortgeführt. Bei der 
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Abscheidung eines nicht identischen Materials (Heteroepitaxie) unterscheiden sich 
die Gitterkonstanten voneinander, wodurch sich Verspannungen in der abgeschiede-
nen, epitaktischen Schicht ausbilden. 
gds    (Gl. 7) 
Auf der Basis dieses thermodynamischen Kriteriums können drei Schichtwachstums-
modelle unterschieden werden, die nach ihrem jeweiligen Entwickler benannt wur-
den.  
Beim so genannten Frank-van-der-Merwe-Wachstum ist die spezifische Oberflächen-
energie des Substrates σs größer als die Summe der spezifischen Oberflächenener-
gien der Dünnschicht σd und der spezifische Grenzflächenenergie σg (Δσ > 0). Da-
durch wächst die Schicht Monolage für Monolage auf. Dies wird beim homoepitakti-
schen Wachstum, bei dem Schicht- und Substratmaterial identisch sind, und beim 
heteroepitaktischen Wachstum beobachtet, wenn sich die Gitterkonstanten nur wenig 
unterscheiden. 
Beim Volmer-Weber-Wachstum ist die Summe der spezifischen Oberflächenener-
gien der Dünnschicht σd und der spezifische Grenzflächenenergie σg größer als die 
spezifische Oberflächenenergie des Substrats (Δσ < 0). Dies führt zu einem inselför-
migen Wachstum. Je länger die Beschichtung andauert, desto größer werden die 
Inseln bis sie schließlich zusammenwachsen. 
Beim Stranski-Krastanov-Wachstum bildet sich zuerst eine ganze Monolage aus, die 
so genannte Benetzungsschicht (engl.: wetting layer). Die Gitterfehlanpassung, das 
heißt der Unterschied der Gitterkonstanten des Substrats und der Schicht, ist aber so 
groß, dass sich nach Überschreiten einer kritischen Schichtdicke zum Abbau der 
Spannungen Inseln ausbilden. Somit wechselt Δσ das Vorzeichen während der Be-
schichtung. Zu Beginn der Beschichtung ist Δσ > 0, wie beim Frank-van-der-Merwe-
Wachstum. Nach der Ausbildung der Benetzungsschicht gilt Δσ < 0 wie beim Volmer-
Weber-Wachstum.  
Die Aktivierungsenergie der meisten Metalle ist nahezu proportional zu ihrer 
Schmelztemperatur Tm. In den so genannten Struktur-Zonen-Modellen, kurz SZM-
Modelle (engl.: structure-zone-models), wird daher die Abhängigkeit der Schicht-
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morphologie von der so genannten homologen Temperatur Ts/Tm (Ts: Substrattempe-
ratur, Tm: Schmelztemperatur) dargestellt.  
Movchan und Demchishin haben 1969 ein SZM-Modell entwickelt, das die Morpholo-
gie von dicken aufgedampften Schichten in Abhängigkeit der homologen Temperatur 
Ts/Tm beschreibt (Movchan und Demchishin, 1969). Dabei treten drei morphologisch 
unterschiedliche Zonen auf. Thornton hat das Modell von Movchan und Demchisin 
1974 erweitert, indem er zusätzlich die Partikelbombardierung des Substrats durch 
die Argongasatome beim Magnetron-Sputtern berücksichtigte. Er führte dazu eine 
weitere Achse mit dem Argonpartialdruck sowie eine Übergangszone Zone T 
zwischen der ersten und zweiten Zone ein (Abbildung 2.10 (Thornton, 1974)). Durch 
die Kollision der Argongasatome untereinander werden ihre kinetische Energie und 
dadurch auch die Anzahl der Diffusionsprozesse reduziert. Dadurch verschieben sich 
mit wachsendem Druck die Übergänge zwischen den Zonen zu höheren Werten und 
die Ausdehnung der Übergangszone verringert sich.  
Bei niedrigen Substrattemperaturen, das heißt bei geringen Mobilitäten der Adatome, 
bei denen die Oberflächen- und Volumendiffusion vernachlässigt werden kann, er-
wartet man durch Abschattungsprozesse beim Wachstum die Ausbildung einer porö-
sen, faserförmigen Schichtstruktur mit hohen Dislokationsdichten und inneren Span-
nungen (Zone 1). Die Faserorientierung wird dabei von dem ersten Keim vorgegeben 
und die Fasern erzeugen eine gewölbte Oberflächenmorphologie.  
Bei höheren Temperaturen in der Übergangszone T, ist die Oberflächendiffusion 
immer noch gering, aber stark genug um die Abschattungseffekte teilweise auszu-
gleichen. Daher bilden sich faserförmige, aber dicht gepackte Kristallite aus. Außer-
dem ist die Oberflächenmorphologie glatter als in der Zone 1.  
In der Zone 2, bei noch höheren Substrattemperaturen, tritt aufgrund der höheren 
Mobilität der Adatome vermehrt Oberflächendiffusion auf, sodass die Abschattungen 
ausgeglichen werden können und sich eine kolumnare Schichtstruktur mit hoher 
Packungsdichte und geringer Oberflächenrauigkeit ausbildet. Mit steigender Tempe-
ratur nimmt der Säulendurchmesser zu und die Porosität ab. 
Bei sehr hohen Temperaturen in der Zone 3 überwiegen Volumendiffusionsprozesse, 
die zu Kristallwachstum und Rekristallisation führen, sodass sich ein rekristallisiertes, 
globulitisches Korngefüge mit glatter Oberfläche ausbildet. 
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Die Mobilität der Adatome lässt sich neben der Erhöhung der Substrattemperatur 
auch durch Anlegen einer Substratspannung oder durch Ionenbombardement des 
Substrates erhöhen. Des Weiteren können auch Dotierungselemente die Adatom-
Mobilität beeinflussen. 
 
Abbildung 2-10: Strukturzonenmodell nach Thornton, aus (Thornton, 1974). 
 2.4 Zerspanung 
Die Zerspanung ist nach DIN 8580 ein Fertigungsverfahren der 3. Hauptgruppe Tren-
nen, bei der die Formänderung durch Verminderung des Materialzusammenhalts er-
folgt. Unter Spanen versteht man gemäß DIN 8589 einen Trennvorgang, bei dem mit 
Hilfe einer Werkzeugschneide die gewünschte Form des Werkstückes durch das me-
chanische Abtrennen von Werkstoffschichten in Form von Spänen erreicht wird. Die 
Schneide kann dabei entweder eine exakt definierte Geometrie aufweisen (spanende 
Bearbeitung mit geometrisch bestimmter Schneide z.B. beim Drehen, Fräsen und 
Bohren), oder eine unregelmäßige Form haben (spanende Bearbeitung mit geome-
trisch unbestimmter Schneide beim Schleifen und Läppen). Beim Spanen dringt der 
Schneidkeil in das Werkstück ein (Denkena und Tönshoff, 2011). Die Relativbewe-
gung zwischen Werkstück und Werkzeug (Schneidkeil) lässt sich durch die Schnitt- 
und die Vorschubgeschwindigkeit beschreiben (Denkena und Tönshoff, 2011). 
Der Verschleiß des Werkzeugs, das heißt der fortschreitende Materialverlust aus der 
Oberfläche der Werkzeugschneide (Cordes, 2012b), bestimmt die Standzeit des 
Werkstücks und damit wesentlich die Wirtschaftlichkeit des Zerspan-Prozesses 
(Denkena und Tönshoff, 2011). Der Verschleiß resultiert aus der thermischen und 
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mechanischen Belastung des Werkstücks beim Zerspanen durch den Kontakt 
zwischen Werkzeug, Werkstück und Span und deren Relativbewegung zueinander. 
Diese hängt ab von dem Werkstückmaterial, dem Schneidmaterial und den Schnitt-
bedingungen. Als Ursache für den Verschleiß werden folgende Hauptverschleißme-
chanismen angeführt: Adhäsion, Abrasion, tribochemische Reaktion, Oberflächen-
zerrüttung und Diffusion (Habig, 1980, Zum Gahr, 1992). Beim Zerspanen wirken in 
der Regel mehrere Verschleißmechanismen gleichzeitig.  
Die Ansprüche, welche an die Werkzeuge gestellt werden, steigen stetig in der In-
dustrie, da immer wirtschaftlich effizientere Prozesse mit hohen Schnitt- und Vor-
schubgeschwindigkeiten und langen Standzeiten der Werkzeuge gefordert werden, 
auch bei der Zerspanung von schwierig zu zerspanenden Werkstoffen mit einer ho-
hen Festigkeit oder mit einer geringen Wärmeleitfähigkeit. Daher sind Werkzeuge ge-
fordert die eine hohe thermische, mechanische und chemische Stabilität aufweisen.  
Eine Möglichkeit die Stabilität der Werkzeuge zu erhöhen bietet die Beschichtung mit 
geeigneten Materialien, welche Oxidations-, Diffusions-, Abrasions- und Adhäsions-
vorgänge und somit den Werkzeugverschleiß reduzieren können (Lux et al., 1986, 
Layyous et al., 1992, Prengel et al., 1998, Prengel et al., 2001). Übliche Be-
schichtungsmaterialien sind TiN, TiCN, TiC and Al2O3. Diese werden entweder als 
eine einzelne Schicht abgeschieden oder zu einem Multilayer-System kombiniert. 
Geeignete Beschichtungen für Hartmetallwerkzeuge weisen eine hohe chemische 
Stabilität, eine hohe Härte auch bei hohen Temperaturen und eine geringe Ad-
häsionsneigung aber eine gute Adhäsion zum Substrat auf. Außerdem wirken sich 
eine feine Korngröße, eine optimierte Schichtdicke und Druckeigenschaften positiv 
auf die Schichteigenschaften aus (Prengel et al., 1998). γ-Al2O3-Schichten eignen 
sich nach Täschner et al. und Kanna und Bhat zum Einsatz als Zerspanschutz-
schichten (Täschner et al., 1998, Khanna und Bhat, 2006b). Das in dieser Arbeit in 
Zerspanversuchen eingesetzte Schichtsystem γ-Al2O3/(Ti,Al)N weist nach Schulz et 
al. und Åstrand et al. in vergleichbaren Zerspanversuchen höhere Standzeiten als 
unbeschichtete, mit (Ti,Al)N oder mit CVD beschichtete Hartmetall-Wendeschneid-
platten auf (Schulz et al., 2001, Åstrand et al., 2004). Begründet wurde dies mit der 
hohen Härte, der hohen thermischen und chemischen Beständigkeit, der guten Oxi-
dationsbeständigkeit und den guten Reibungskoeffizienten der Beschichtung. Als Be-
schichtungsmethode hat sich zunächst das CVD-Verfahren, später aber auch die 
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PVD-Verfahren durchgesetzt. Die PVD-Verfahren haben im Vergleich zu dem CVD-
Verfahren den schon zuvor beschriebenen Vorteil, dass sie geringere Substrattem-
peraturen erfordern und dass auch metastabile Schichtsysteme abgeschieden 
werden können. Des Weiteren können mit PVD-Verfahren auch komplexere Bauteile, 
beispielsweise mit scharfen Kanten, beschichtet werden (Prengel et al., 2001).   
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 3 Experimentelle Durchführung 
Nach der Beschreibung der Herstellung der Al2O3-Schichten am Lehrstuhl für Werk-
stoffchemie (MCh), RWTH Aachen, und am Institut für Oberflächentechnik (IOT), 
RWTH Aachen, und der mit den Schichten am MCh und IOT durchgeführten Heizex-
perimente, erfolgt die Beschreibung der WHIPOX-Probenherstellung am Deutschen 
Zentrum für Luft und Raumfahrt (DLR), Köln, und der Zerspanversuche am Werk-
zeugmaschinenlabor (WZL), RWTH Aachen. Schließlich werden die im Rahmen 
dieser Arbeit verwendeten TEM-Probenpräparations- und TEM-Untersuchungsme-
thoden erläutert. 
 3.1 Probenherstellung 
Im Rahmen des DFG-Projektes „Nanokristalline γ-Al2O3 Schichten“ wurden im TEM 
Al2O3-Schichten untersucht, welche zum einen mittels Filtered Cathod Arc (FCA) am 
MCh von F. Nahif und zum anderen mittels Magnetron Sputter Ion Plating (MSIP) am 
IOT von M. Ewering hergestellt wurden. Mittels MSIP hergestellte Al2O3/(Ti,Al)N-
Schichtsysteme wurden zudem am WZL von S. Cordes in Zerspanversuchen einge-
setzt, bevor sie im TEM untersucht wurden. Der am DLR in Köln hergestellte 
oxidkeramische Verbundwerkstoff „WHIPOX“ wurde im Rahmen des NRW-Bank 
Projektes „CeraMER“ untersucht, das aus Mitteln der EU und des Landes Nordrhein-
Westfahlen finanziert wurde.  
Die zur Abscheidung der Al2O3-Schichten mittels FCA verwendete Beschichtungsan-
lage ist detailliert in der Dissertationsschrift von F. Nahif und in der Veröffentlichung 
von Atiser et al. beschrieben (Adil Atiser et al., 2009, Nahif, 2013). Es wurde eine in-
dustrielle kathodische Lichtbogen-Quelle der Firma Nanofilm Technologies Interna-
tional, Singapur, verwendet. Die amorphen, undotierten sowie Si-dotierten, einige 
100 nm dicken Schichten wurden bei Raumtemperatur auf Si(100)-Wafer mit einer 
50 nm dicken, amorphen Si3N4-Zwischenschicht abgeschieden, wohingegen die kris-
tallinen, undotierten sowie Si-dotierten Schichten bei einer Substrattemperatur von 
650 °C auf Si(100)-Wafer abgeschieden wurden und Schichtdicken von 2-3 µm auf-
wiesen. Zur Abscheidung der undotierten bzw. Si-dotierten Schichten wurden eine 
Al-Kathode (99,5 % Reinheitsgrad) und eine Si-dotierte Al-Kathode mit 10 at.-% Si 
verwendet. Die Kathoden waren beide zylindrisch und hatten einen Durchmesser von 
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70 mm. Die Abscheidung erfolgte in einer Ar-O2-Atmosphäre bei einem Arbeitsdruck 
von 1 Pa. Der Lichtbogenstrom betrug während der Abscheidung konstant 110 A, der 
Filterspulenstrom konstant 15 A und der Anodenspulstrom konstant 9 A. Das Sub-
strat wurde in einem stationären Modus auf -8 V eingestellt. Alle Abscheidungen er-
folgten mit einem Al+-Plasmastrahl mit einer Durchschnittsionenenergie von 1 eV. 
Die MSIP-Beschichtungsanlage und der MSIP-Beschichtungsprozess der undotier-
ten und Si-dotierten Al2O3- sowie der (Ti,Al)N-Zwischenschichten ist detailliert in der 
Dissertationsschrift von M. Ewering beschrieben (Ewering, 2012). Die MSIP-Be-
schichtung wurde von M. Ewering an einer Industrieanlage vom Typ CC800 SinOx 
der Firma CemeCon AG, Würselen, durchgeführt. Diese verfügt über vier Targetposi-
tionen mit 500 x 88 mm2 großen Targets. Beim so genannten bipolaren asymme-
trischen Dualkathodensputtern wurden jeweils zwei Kathoden gegeneinander gepulst 
(Kathode 1 und 3 sowie 2 und 4). Die reinen Al2O3-Schichten wurden mit Hilfe von 
zwei Al-Targets mit einer Reinheit von 99,9 % an Kathodenposition 2 und 4 und einer 
konstanten Targetleistung von 3,5 kW abgeschieden. Der Sauerstofffluss wurde 
dabei mit Hilfe einer piezogesteuerten Spannungsregelung der Firma von Ardenne, 
Dresden, eingestellt. Die (Ti,Al)N-Zwischenschicht wurde mit Hilfe von den beiden 
schon genannten Aluminiumtargets sowie von zwei gepfropften TiAl-Targets (48 Alu-
miniumpfropfen der Reinheit 99,9 % in einem Titantarget der Reinheit 99,5 %) abge-
schieden, wobei zu Beginn des Beschichtungsprozesses lediglich die beiden TiAl-
Targets mit einer Leistung von 6 kW betrieben wurden und erst nach etwa 1000 s zu-
sätzlich die beiden Al-Targets in Betrieb genommen wurden. Der Stickstofffluss be-
trug 60 mln (Milliliter Normal). Die Si-dotierten Al2O3-Schichten wurden mit Hilfe eines 
reinen Al-Targets und eines AlSi-Targets mit 5 Gew.-% bzw. 4,81 at.-% Si abge-
schieden. Es wurden sowohl undotierte als auch Si-dotierte Al2O3-Schichten, sowohl 
auf Si-Wafer als auch auf mit (Ti, Al)N beschichtete Hartmetall (WC/Co)-Substrate 
abgeschieden. Die Al2O3- und die (Ti, Al)N-Schichtdicken betrugen dabei 2-3 µm. Im 
Gegensatz zu den FCA-Abscheidungen kann bei den MSIP-Abscheidungen kein 
Wert für die Substrattemperatur angegeben werden, sondern lediglich der Wert der 
Heizleistung, der bei allen Abscheidungen 2 x 16 kW betrug. 
Die WHIPOX-Verbundwerkstoffe wurden in einem kontinuierlichen Wickelprozess am 
DLR, Köln, hergestellt (Schmücker und Mechnich, 2008). Dabei wurden NextelTM 
610-Fasern der Firma 3M, Saint Paul, verwendet. Siehe dazu auch Kapitel 2.2. 
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 3.2 Heizexperimente 
 3.2.1 Heizexperimente der FCA-Proben 
Die Heizexperimente der amorphen, undotierten sowie Si-dotierten FCA Al2O3-
Schichten auf Si-Wafer wurden in dem Ofen eines dynamische Differenzkalorimetrie-
Gerätes (engl.: differential scanning calorimetry, DSC) am MCh durchgeführt. Die 
Proben wurden dabei in Ar-Atmosphäre auf Temperaturen zwischen 610 °C und 
1100 °C aufgeheizt (genauer auf: 610 °C, 620 °C, 630 °C, 640 °C, 750 °C, 850 °C, 
900 °C, 950 °C, 1100 °C) und ohne Haltezeit wieder abgekühlt. Die Aufheiz- und 
Abkühlrate betrugen dabei jeweils 20 °C/min. Die Proben waren zu klein und die 
Al2O3-Schichten zu dünn, um auswertbare DSC-Spektren aufnehmen zu können. 
Demnach wurde das DSC-Gerät in diesem Fall lediglich als Ofen verwendet. Nach 
jedem Heizschritt wurden die Proben im TEM untersucht. 
Die Heizexperimente der kristallinen, undotierten sowie Si-dotierten FCA Al2O3-
Schichten auf Si-Wafer wurden in dem Ofen HTF-1700 der Firma Carbolite, 
Neuhausen, in Umgebungsatmosphäre durchgeführt. Dabei wurden die Proben se-
quenziell in 100 °C-Schritten, jeweils eine Stunde in dem Temperaturbereich 900 °C -
 1300 °C geheizt. Die undotierte Probe wurde nach dem Heizen auf 900 °C und 
1000 °C und die Si-dotierte Probe nach dem Heizen auf 900 °C und 1200 °C im TEM 
untersucht.  
 3.2.2 Heizexperimente der MSIP-Proben 
Die Heizexperimente der undotierten und Si-dotierten MSIP Al2O3-Schichten auf Si 
bzw. (Ti,Al)N/(WC/Co) in Umgebungsatmosphäre wurden im Ofen N41/H der Firma 
Nabertherm GmbH, Lilienthal, durchgeführt. Die Heizexperimente im Vakuum wur-
den im Hochtemperaturvakuumofen PVA der Firma PVA TePla AG, Wetterberg, bei 
einem Druck von etwa 10-5 mbar durchgeführt. Dabei wurden die auf Si-Wafern ab-
geschiedene Schichten Proben sequenziell jeweils eine Stunde in dem Temperatur-
bereich zwischen 1000 °C und 1300 °C geheizt.  
 3.3 Zerspanversuche 
Die mittels MSIP mit dem Al2O3/(Ti,Al)N-Schichtsystem beschichteten WC/Co-Wen-
deschneidplatten wurden von S. Cordes am WZL in Zerspanversuchen eingesetzt. 
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Der Zerspanprozess und die Ergebnisse wurden detailliert in der Dissertationsschrift 
von S. Cordes erläutert (Cordes, 2012b). Die Proben wurden dabei in trockenen Aus-
senlängsdreh-Zerspanprozessen des Einsatzstahls 16MnCr5 auf einer CNC-Dreh-
maschine des Typs RNC400Plus der Firma Monfort Werkzeugmaschinen GmbH, 
Mönchengladbach, eingesetzt. Die Schnittgeschwindigkeit vc wurde dabei zwischen 
200-400 m/min variiert, die Schnitttiefe ap und der Vorschub f wurden hingegen 
konstant gehalten. Die Schnittzeit tc betrug jeweils 1 min, mit der Ausnahme von 
einer Probe die 4 min zerspant wurde. Die Parameter der Zerspanversuche sind in 
Tabelle 2 zusammengefasst. 
Tabelle 2: Parameter der Zerspanversuche. 
Parameter Wert 
Schnittgeschwindigkeit vc 
200 m/min  
250 m/min 
300 m/min 
400 m/min 
Schnitttiefe ap 2,5 mm 
Vorschub f 0,25 mm 
Schnittzeit tc 
1 min 
4 min 
 
 3.4 TEM-Probenpräparation 
Für die TEM-Untersuchung ist die Herstellung elektronentransparenter Proben aus 
den Bulk-Materialien erforderlich. Im Rahmen dieser Dissertation wurden die TEM-
Proben entweder mittels konventioneller TEM-Probenpräparation (Schleifen, Dim-
peln, Ätzen) oder mittels Focused Ion Beam-Technik (FIB) hergestellt. Weiterhin wur-
den pulverförmige Proben untersucht, die auf Cu-Netzchen mit C-Lochfolie aufge-
streut wurden. Letztere Präparationsmethode wird im Folgenden nicht explizit erläu-
tert, da sie kein besonderes Know-How verlangt. 
 3.4.1 Konventionelle Probenpräparation (Dimpeln und Ätzen) 
Die konventionelle TEM-Probenpräparation wurde dazu genutzt elektronentranspa-
rente Aufsichts-TEM-Proben aus den amorphen, undotierten und Si-dotierten FCA-
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Al2O3-Schichten herzustellen (Kapitel 4.1.1). In diesem Fall wurde die konventionelle 
Probenpräparation der FIB-Präparation vorgezogen, da mit ihr sehr viel größere elek-
tronentransparente Bereiche (einige hundert Mikrometer im Durchmesser) mit homo-
gener Dicke hergestellt werden können.  
Zunächst wurden mit Hilfe eines Ultraschallbohrers Ultrasonic der Firma Gatan, 
Pleasanton, runde 3 mm-Scheibchen aus den Si-Wafern gebohrt, die mit 
Al2O3/Si3N4-beschichtet waren. Der 3 mm-Durchmesser entspricht der Standardpro-
bengröße für gebräuchliche TEM-Probenhalter. Beim Bohren wurde eine Bohremul-
sion aus etwa 70 % Borcarbid und 30 % amorphen Silizium verwendet. Zuvor wurde 
der Wafer mittels eines gebräuchlichen Sekundenklebers (Cyanacrylat-Kleber) mit 
der Al2O3-Schicht nach unten auf einen Messingblock geklebt, um die Al2O3-Schicht 
vor Kratzern zu schützen. Das Ablösen der runden Proben von dem Messingblock 
nach dem Ausbohren erfolgte in einem Acetonbad und die anschließende Reinigung 
mittels Aceton und Isopropanol. Die auf Glas-Probenhaltern von Buehler mit der 
Al2O3-Schicht nach unten aufgeklebten Proben wurden daraufhin mit dem Minimet-
Polisher von Buehler, Lake Bluff Illinois, auf eine Gesamtdicke von etwa 100 µm ge-
schliffen (Prozesschritt 1 in Abbildung 3.1). Das Ablösen der geschliffenen Proben 
erfolgte wiederum in einem Acetonbad und die Reinigung mittels Aceton und Isopro-
panol. Mit Hilfe eines Dimple Grinders der Firma Gatan, Pleasanton, wurden die Pro-
ben, welche zuvor mit Sekundenkleber auf Dimpelträger aus Glas der Firma Gatan, 
Pleasanton, aufgeklebt wurden, in der Mitte auf etwa 40 µm gedünnt. Die Dicke der 
Probenränder bleibt dabei bestehen (~ 100 µm), sodass die Proben weiterhin am 
Rand mittels Pinzetten manipuliert werden können. Beim Dimpeln wird in der Pro-
benmitte ein dünner Bereich erzeugt, indem sich ein Bronzeschleifrad mit sphäri-
schen Rand auf der Probe in Diamant-Schleifemulsion um die eigene Achse dreht, 
während sich die Probe gleichzeitig ebenfalls um ihre eigene Achse dreht (Prozess-
schritt 2 in Abbildung 3.1). Um die gedimpelten Bereiche der Probe auf die 
Al2O3/Si3N4-Schichtdicken herunter zu dünnen, das heißt den Si-Wafer in dem ge-
dimpelten Bereich komplett zu entfernen, wurden die Proben im Folgenden bei etwa 
85 °C mit 30 %-iger Kalilauge (KOH) geätzt. Die Proben waren dabei weiterhin auf 
den Dimpelträgern mit der Al2O3-Seite nach unten aufgeklebt und standen auf einer 
Heizplatte der Firma IKA, Staufen. Die Si3N4-Schicht diente dabei als Ätzstop, da die 
Al2O3-Schicht nicht KOH-resistent ist. Beim Ätzen wurde mittels einer Eppendorfpi-
pette lediglich ein KOH-Tropfen (ca. 0,2 µl) in die Mulde der Probe aufgebracht, so-
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dass die Dicke der Proben am Rand weiterhin bestehen bleibt. Nach dem Austrock-
nen des KOH-Tropfens wurde die Probe mit destillierten Wasser abgespült, getrock-
net und ein erneuter KOH-Tropfen aufgebracht. Dieser Prozess wurde so lange 
wiederholt, bis der Si-Wafer in dem gedimpelten Bereich vollständig entfernt wurde, 
sodass in der Probenmitte lediglich die Al2O3/Si3N4-Schicht stehen blieb (Prozess-
schritt 3 in Abbildung 3.1). Der Querschnitt der Proben nach den jeweiligen Prozess-
schritten ist zur Verdeutlichung schematisch in Abbildung 3.1 dargestellt. 
 
Abbildung 3-1: Schematische Zeichnung des Probenquerschnittes nach den einzelnen 
 Prozessschritten der konventionellen Probenpräparation (1: Schleifen,  
 2: Dimpeln, 3: Ätzen). 
 3.4.2 Focused Ion Beam 
Mittels der Focused Ion Beam (FIB)-Technik wurden Querschnitts-TEM-Proben aus 
den FCA-, MSIP-, und WHIPOX-Proben sowie der zerspanten MSIP-Proben herge-
stellt. Die Präparation erfolgt hierbei mittels Ga-Ionen, die durch Anlegen einer elek-
trischen Spannung beschleunigt und mit Hilfe von Blenden und elektrostatischen Lin-
sen auf die Probe fokussiert werden können. Dadurch können gezielt Probenatome 
gesputtert werden oder durch Einleitung spezieller gasförmiger Verbindungen gezielt 
Schichten auf der Probe abgeschieden werden. Der Ionenstrahl kann außerdem zur 
Abbildung der Probenoberfläche genutzt werden. Für die im Rahmen dieser Arbeit 
durchgeführten FIB-Präparationen wurde die Strata FIB 205 der Firma FEI, Hilsboro, 
mit einem Nanomanipulator der Firma Klocke Nanotechnik, Aachen, verwendet. 
Abbildung 3.2 zeigt schematisch den Aufbau einer FIB-Säule. Prinzipiell ähnelt der 
Aufbau der FIB jenem des Rasterelektronenmikroskops (REM). Im Gegensatz zum 
REM verfügt die FIB aber nicht über eine Elektronenquelle sondern über eine Flüs-
sigmetallionenquelle (engl.: liquid metal ion source, LMIS). Bei der LMIS ist eine W-
Spitze mit Material bedeckt, welches durch hinreichend hohe Stromstärken in den 
Heizwicklungen verflüssigt wird. Ein geeignetes und oft verwendetes Material stellt 
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Gallium dar, da es einen sehr niedrigen Schmelzpunkt (29,76 °C) hat. Die Gallium-
Flüssigkeit läuft durch die Gravitation die Metallspitze herunter. Durch Anlegen einer 
hohen Spannung an das Ende der Metallspitze wird eine konisch geformte Punkt-
quelle erzeugt. Sobald diese konische Spitze klein genug ist, können mittels der 
Extraktionsspannung Ga-Ionen von der Spitze abgezogen werden. Mit Hilfe der Kon-
densorlinse wird ein paralleler Ga-Ionenstrahl erzeugt und mittels der Objektivlinse 
der Strahl auf die Probe fokussiert. Durch die Verwendung von unterschiedlich 
großen Blenden wird der Ga-Ionenstrahlstrom geregelt. Kleine Strahlströme werden 
zur Abbildung und zum Feinpolieren der Probe genutzt, wohingegen große Strahl-
ströme eingestellt werden, wenn große Sputter- oder Depositionsraten benötigt wer-
den. Die zylindrischen Oktupol-Linsen werden zum einen zur Strahloptimierung ein-
gesetzt, indem sie den Strahlastigmatismus korrigieren (oberer Oktupol), und zum 
anderen zur Ablenkung des Strahls (unterer Oktupol). Durch Gasdüsen können ver-
schiedene Gase in die Kammer eingeleitet werden. Mit Hilfe von Reaktivgasen, wie 
beispielsweise Iod oder Xenondifluorid, kann die Sputterrate gezielt erhöht werden. 
Diese fanden im Rahmen dieser Dissertation aber keine Anwendung. Durch die Ver-
wendung von gasförmigen metallorganischen Verbindungen wie beispielsweise 
W(CO6) werden Metallschichten (hier: Wolframschicht) gezielt mit Hilfe des Ga-
Ionenstrahls abgeschieden, da der Ga-Ionenstrahl das Gas in seine flüchtigen orga-
nischen (CO6) und nichtflüchtigen (W) Bestandteile aufspaltet.  
 
Abbildung 3-2: Schematischer Aufbau einer Focused Ion Beam-Säule. 
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Vor der FIB-Probenpräparation wird die Probe, insbesondere dann wenn es sich um 
eine nicht leitfähige Probe handelt, oftmals mit Gold oder Kohlenstoff bedampft, um 
die Leitfähigkeit der Probe zu erhöhen und dadurch Aufladungseffekte zu reduzieren. 
In der FIB-Kammer wird mittels Vakuumpumpen ein Druck von etwa 10-4 mbar 
eingestellt. Zunächst wird der interessierende Probenbereich durch Abscheiden einer 
W-Schicht vor der Ga-Ionenbestrahlung im weiteren Verlauf der Probenpräparation 
geschützt (Abbildung 3.3 a-c). Danach wird mittels des Ga-Ionenstrahls zu beiden 
Seiten der W-Schicht ein Graben erzeugt (d-f). Dabei wird von außen nach innen mit 
relativ hohen Ionenstrahlströmen (20000 pA) außen begonnen und je näher man der 
Schutzschicht kommt der Ionenstrahlstrom immer weiter bis zu 400 pA reduziert. Auf 
diese Weise wird zu beiden Seiten eines etwa 400 nm dicken Probenbereiches eine 
treppenförmige Struktur erzeugt (e). Zum teilweisen Freischneiden des Probenbe-
reiches, wird diese um 45 ° gekippt (g-i). 
 
Abbildung 3-3: a - c) Abscheidung einer W-Schutzschicht auf den interessierenden 
 Probenbereich, d - f) Setzen der Markierungen und Ätzen einer  
 treppenförmigen Struktur zu beiden Seiten der W-Schutzschicht und  
 g - i) 45 °-Kippen der Probe und teilweises Freischneiden des Proben-
 bereiches (U-Freischnitt). 
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Zum Herausholen des Probenbereiches, der so genannten Lamelle, wird eine Wolf-
ramspitze, der so genannte Manipulator, verwendet. Dieser wird der um -15 ° gekipp-
ten Probe zunächst angenähert (Abbildung 3.4 a)). Daraufhin wird eine Wolfram-
schicht auf die Kontaktstelle zwischen Lamelle und Manipulator abgeschieden. Da-
nach kann die Lamelle vollständig freigeschnitten werden (b) und zusammen mit 
dem Manipulator durch Herabfahren des Probentisches herausgeholt werden. Nach 
dem Ausbau der Probe und dem Einbau eines so genannten Kupfergrids (Cu-Grid), 
wird das Cu-Grid auch um -15 ° gekippt, der Manipulator mit der Lamelle angenähert 
und das Cu-Grid und die Lamelle durch Abscheiden einer W-Schicht miteinander 
verbunden, wie in (c) zu sehen ist. Daraufhin kann die Lamelle von dem Manipulator 
getrennt und der Manipulator herausgefahren werden. Die nun freistehende Lamelle 
ist noch relativ dick (einige hundert Nanometer) (d). Daher wird sie im weiteren Ver-
lauf um kleine Winkel ± 1,5 - 2 ° gekippt und dabei von außen mit dem Ionenstrahl 
gedünnt, bis sie hinreichend dünn und elektronentransparent ist, sodass sie im TEM 
untersucht werden kann (e-g). 
 
Abbildung 3-4: a) Kippen der Probe um -15° und In-Kontakt-Bringen des Manipulators 
 mit der Probe b) Verbinden der Lamelle und des Manipulators durch W-
 Deposition auf den Kontaktbereich, komplettes Freischneiden der  
 Lamelle, Herausfahren des Manipulators c - d) Einbau des Cu-Grids, 
 Kippen um -15 °, Verbinden der Lamelle und des Cu-Grids, Trennen 
 der Lamelle und des Manipulators e - f) Dünnung der Lamelle g) TEM-
 Hellfeld-Aufnahme der gedünnten Lamelle. 
Ein Vorteil der FIB-Technik ist, dass der interessierende Probenbereich präzise aus-
gewählt werden kann. Außerdem ist die Probenpräparation mittels FIB im Vergleich 
zu konventionellen TEM-Probenpräparationstechniken meist weniger zeitaufwendig. 
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Weiterhin können die Proben im Prinzip beliebig weit gedünnt werden, solange sie 
mechanisch stabil sind. Ein Nachteil der FIB-Technik ist, dass die präparierten Pro-
benbereiche vergleichsweise klein sind: Breite und Länge der FIB-Lamelle betragen 
maximal etwa 10 x 20 µm und die Lamellendicke etwa 100 nm. Außerdem muss be-
achtet werden, dass durch den Ionenstrahl Probenbereiche geschädigt werden kön-
nen. Beispielsweise können Probenbereiche amorphisiert oder Ga-Ionen implantiert 
werden. Darüber hinaus kann der so genannte „Curtaining“-Artifakt auftreten, wenn 
die Sputterraten sich an unterschiedlichen Probenstellen unterscheiden. Dabei 
kommt es zur Streifenbildung in der Probenoberfläche in Sputterrichtung und damit 
zu einer inhomogenen Probendünnung (Gianuzzi und Stevie, 2005). Des Weiteren 
kann eine Redeposition des gesputterten Probenmaterials auf der Probe diese ver-
unreinigen. 
 3.5 TEM-Untersuchungsmethoden 
Die Untersuchung der Struktur und Zusammensetzung von Materialien erfordert oft-
mals eine hohe Auflösung. Die mit optischen Verfahren realisierbare Auflösung ist 
über den kleinsten Abstand d zwischen zwei punktförmigen Objekten definiert, der 
noch erfasst werden kann (Cremer, 2011).  
Nach Abbe wird „die Unterscheidungsgrenze für zentrale Beleuchtung doch niemals 
über den Betrag der ganzen, und für äußerste schiefe Beleuchtung niemals über den 
der halben Wellenlänge des blauen Lichts um ein Nennenswertes hinausgehen“ 
(Abbe, 1873). Die Auflösung wird demnach durch die Beugung begrenzt. Nach 
Rayleigh berechnete sich die optische Auflösung zwischen zwei selbstleuchtenden 
Objektpunkten zu (Rayleigh, 1896, Cremer, 2011): 
𝑑𝑚𝑖𝑛 = 0,61
𝜆
𝑛 ∙ sin 𝛼
 
(Gl. 8) 
mit dem Abstand dmin zwischen den Objekten, der Vakuumwellenlänge λ des verwen-
deten Lichts, dem Brechungsindex des Mediums n und dem maximalen halben Öff-
nungswinkel α zwischen Objektpunkt und Objektiv. Heutzutage wird der minimale 
Abstand, bei dem zwei Objektpunkte mit ihren Beugungsscheibchen noch optisch 
getrennt erscheinen über die so genannte Punktverwaschungsfunktion (engl.: Point 
spread function (PSF)) definiert, als die Breite der PSF auf der halben Höhe des In-
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tensitätsmaximums (engl.: Full width at half Maximum (FWHM)) (Cremer, 2011). 
Dieser stimmt sehr gut mit dem Wert von Abbe überein (Gl. 9). 
𝑑𝑚𝑖𝑛 = 0,51
𝜆
𝑛 ∙ sin 𝛼
 
(Gl. 9) 
Die Auflösung lässt sich demnach lediglich durch zwei Möglichkeiten verbessern, 
entweder durch die Vergrößerung der Apertur NA = n·sinα oder durch die Verklei-
nerung der Wellenlänge. Bei der Verwendung eines einzelnen Lichtmikroskop-Ob-
jektivs ist der maximale Aperturwinkel 180°, sodass die numerische Apertur maximal 
den Wert n erreichen kann (sin180°/2 = 1). Der maximale Brechungsindex der in der 
Lichtmikroskopie üblichen Materialien entspricht etwa 1,5. Die maximale numerische 
Apertur ist demnach 1,5. Die Minimierung der Wellenlänge des Lichts ist beschränkt, 
da bei der Verwendung von ultraviolettem Licht Glaslinsen weniger transparent sind. 
Eine vielversprechende Möglichkeit zur Verbesserung der Auflösung ist die Verwen-
dung von Elektronen. In Elektronenmikroskopen wird ausgenutzt, dass die negativ 
geladenen (e = -1,602 10-19 C), leichten (me = 9,109 10
-31 kg) Elektronen sehr stark in 
elektrischen Feldern beschleunigt werden können, vorausgesetzt die Beschleuni-
gung findet im Vakuum statt, da die Elektronen andernfalls durch die Wechselwir-
kung mit Gasmolekülen stark abgebremst würden. Bei den gewöhnlichen Beschleu-
nigungsspannungen von einigen Hundert kV in Elektronenmikroskopen erreichen die 
Elektronen Geschwindigkeiten von etwa der Hälfte der Lichtgeschwindigkeit c und 
müssen daher relativistisch betrachtet werden. Nach Gleichung 10, berechnet sich 
die De-Broglie-Wellenlänge der Elektronen bei einer Beschleunigungsspannung von 
200 kV zu λe, U=200kV = 2,5 pm und ist damit viel geringer als jene der Photonen in 
Lichtmikroskopen (λphot = 400-700 nm).  
𝜆𝑒 =
ℎ
(2𝑚0𝑒𝑈 (1 +
𝑒𝑈
2𝑚0𝑐2
))
1
2
 
(Gl. 10) 
U beschreibt dabei die Beschleunigungsspannung, e die Elementarladung des Elek-
trons, m0 die Ruhemasse des Elektrons, c die Lichtgeschwindigkeit 
(c = 2,998 108 m/s) und h das Planck´sche Wirkungsquantum (h = 6,626 10-34 Nms). 
Daher lassen sich mit Elektronenmikroskopen theoretisch viel bessere Auflösungen 
erreichen als mit Lichtmikroskopen. Um Elektronen zur vergrößerten Abbildung von 
Proben nutzen zu können, mussten in Analogie zur Lichtmikroskopie geeignete Lin-
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sen entwickelt werden, mit denen der Elektronenstrahl fokussiert werden kann. Ma-
terielinsen, wie sie in der Lichtmikroskopie Verwendung finden, können dabei nicht 
benutzt werden, da die Elektronen stark mit Materie wechselwirken. Die Ablenkung 
von Elektronenstrahlen, die zu dieser Zeit noch Kathodenstrahlen genannt wurden, 
durch magnetische Felder wurde bereits 1868 von Hittorf entdeckt. Im Jahr 1920 hat 
H. Busch die Grundlagen der Elektronenoptik verfasst, mit deren Hilfe 1926 die 
ersten magnetischen Linsen für Elektronenmikroskope hergestellt wurden. Das erste 
TEM wurde 1931 von Max Knoll und Ernst Ruska entwickelt. Das erste kommerzielle 
TEM (Firma Siemens) wurde 1939 auch von Ruska entwickelt. 
Neben der Wellenlänge wird die Auflösung der TEMs zudem stark durch die Fehler 
der magnetischen Linsen limitiert. Wichtige Linsenfehler sind die sphärische 
Aberration, die chromatische Aberration und der Astigmatismus. Bei der sphärischen 
Aberration kommt es zu einer Unschärfe der Fokussierung, da achsenferne Strahlen 
stärker gebrochen werden als achsennahe. Das Scherzer-Theorem, welches 
Scherzer 1936 formulierte, besagt, dass die sphärische Aberration bei rotationssym-
metrischen Linsen unvermeidlich ist und dass keine rotationssymmetrischen Linsen 
mit negativer sphärische Aberration hergestellt werden können (Scherzer, 1936). Bei 
der chromatischen Aberration kommt es hingegen zu einer Unschärfe der Fokus-
sierung, wenn die Beschleunigungsspannung und/oder die Linsenströme fluktuieren, 
da Strahlen unterschiedlicher Wellenlänge unterschiedlich stark gebrochen werden 
(Colliex und Kohl, 2008). Die chromatische Aberration wirkt sich insbesondere bei 
relativ dicken Proben negativ aus. Aus Abweichungen in der Rotationssymmetrie der 
magnetischen Linsen resultiert der Astigmatismus, das heißt ein elliptisch geformter 
Strahl aufgrund unterschiedlich starker Brennweiten in unterschiedlichen Richtungen 
der Linse. Ursachen des Astigmatismus können Herstellungsfehler oder Inhomogeni-
täten des magnetischen Materials sowie Kontaminationen der Oberfläche oder der 
Blenden sein (Colliex und Kohl, 2008). Als Defokussierung bezeichnet man den Ab-
stand zwischen der Objektebene und der Gaußschen Ebene. Bei der Überfokussie-
rung liegt die Gaußsche Ebene zwischen Objekt und Linse, bei der Unterfokussie-
rung liegt sie außerhalb dieses Bereichs (Colliex und Kohl, 2008). 
Die Korrektur des Astigmatismus ist relativ einfach mit Hilfe so genannter Stigmato-
ren möglich. Diese sind mehrere Spulen, die ein Feld erzeugen das wie eine Zylin-
derlinse wirkt und deren azimutale Richtung so eingestellt werden kann, dass da-
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durch der Astigmatismus der Linse korrigiert wird. Die Korrektur der sphärischen und 
der chromatischen Aberration galt lange Zeit für unmöglich. Aus diesem Grund ist 
nach der Entwicklung des Elektronenmikroskops 1931 jahrzentelang keine signifikan-
ten Verbesserung der Auflösung gelungen. Der Radius r des Öffnungsfehlerscheib-
chens, das heißt der Verbreiterung des Brennpunktes aufgrund der Aberration in der 
Gaußschen Bildebene, ist bei beiden Aberrationen abhängig von dem Öffnungswin-
kel der Linse α. Es gilt: rs ~ α
3, rc ~ α (s: sphärische Aberration, c: chromatische Aber-
ration). Für eine hohe Auflösung muss daher der Öffnungswinkel α möglichst klein 
sein. Im Gegensatz dazu erfordert die Beugung einen möglichst großen Öffnungs-
winkel (siehe Gl. 9, dmin ~ 1/α). Der optimale Öffnungswinkel stellt einen Kompromiss 
dar und beträgt etwa 1° bei den modernen TEMs. Erst die Einführung von Korrekto-
ren führte zu einer signifikanten Verbesserung der Auflösung. Zur Korrektur der chro-
matischen Aberration können Energiefilter verwendet werden. Diese trennen Elektro-
nen unterschiedlicher Geschwindigkeit (Wellenlänge) voneinander, beispielsweise in-
dem sie in magnetischen Feldern unterschiedlich abgelenkt werden. Mit Hilfe von 
Blenden können Elektronen einer gewünschten Wellenlänge ausgewählt werden. 
Obwohl der erste Energiefilter schon 1963 von Castaing gebaut wurde, wurden die 
ersten kommerziellen Energiefilter erst in den 80er Jahren entwickelt. Erste Experi-
mente zur Korrektur der sphärischen Aberration wurden unter anderem von Scherzer 
in den 50er Jahren durchgeführt, der erste Cs-Korrektor wurde aber erst in der 90er 
Jahren von Rose und Haider entwickelt (Haider et al., 1998). In den nachfolgenden 
Jahren wurden auch Cs-Korrektoren für STEMs, niederenergetische TEMs und für 
REMs entwickelt. Cs-Korrektoren sind komplexe Linsensysteme von Quadrupol-, 
Hexapol- und Oktupol-Linsen, welche eine negative sphärische Aberration 
hervorrufen, die die positive sphärische Aberration der Objektivlinse kompensiert. An 
TEMs mit Cs- und Cc-Korrektoren (Bsp. FEI Titan Pico) können Auflösungen von 
etwa 50 pm erreicht werden. 
Nachteile der TEM-Technik sind, dass lediglich relativ kleine Probenvolumina unter-
sucht werden können, dass der Elektronenstrahl das Material schädigen kann (Kris-
tallisation von amorphen Material, Verursachen von Defekten, Einbrennen von 
Löchern), dass die Interpretation der Bilder nicht trivial ist und vor allem, dass die 
Probenpräparation relativ aufwendig ist. Die TEM-Methode erfordert elektronentrans-
parente Proben. Bulk-Proben auf Dicken unter 100 nm zu dünnen ohne sie zu schä-
digen stellt eine Herausforderung dar (siehe dazu Kapitel 3.4). 
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Die Untersuchung der Al2O3-Schichten und des WHIPOX-Materials wurden am TEM 
Tecnai F20 der Firma FEI, Hillsboro, durchgeführt. Dieses TEM verfügt über eine 
Schottky-Kathode und wird bei einer Beschleunigungsspannung von 200 kV betrie-
ben. Zur Charakterisierung der unterschiedlichen Proben wurden verschiedene TEM-
Untersuchungsmethoden verwendet, darunter die TEM-Hellfeldabbildung (TEM BF), 
die Feinbereichsbeugung (SAD), die Hochauflösung (HRTEM), die energiegefilterte 
TEM (EFTEM) Abbildung, die rasternde TEM (STEM)-Abbildung. Darüber hinaus 
wurde ein energiedispersiver Röntgendetektor (EDX) eingesetzt. Das Prinzip der 
Elektronenmikroskopie, der prinzipielle Aufbau eines Elektronenmikroskops, sowie 
die TEM-Untersuchungsmethoden werden in diesem Kapitel erläutert. 
 3.5.1 Prinzip der Transmissionselektronenmikroskopie 
Elektronenmikroskope nutzen zur vergrößerten Abbildung und zur Untersuchung der 
Probe die Signale, die aufgrund der Wechselwirkung zwischen Elektronen und Probe 
entstehen. Die verschiedenen Signale sind in Abbildung 3.5 dargestellt. Im Wesent-
lichen unterscheidet man zwischen elastischen und inelastischen Streuprozessen, 
die zudem kohärent oder inkohärent sein können. Elastische Streuprozesse sind 
dabei in der Regel kohärent und inelastische inkohärent. Darüber hinaus 
unterscheidet man zwischen vor- (θ < 90°) und zurückgestreuten (θ > 90°) Elektro-
nen (Williams und Carter, 2009). Bei den elektronentransparenten Proben im Trans-
missionselektronenmikroskop (TEM) überwiegen die vorgestreuten, bei den üblicher-
weise relativ dicken Bulk-Proben im Rasterelektronenmikroskop (REM) überwiegen 
hingegen die rückgestreuten Elektronen. Elektronen, die die Probe ungestreut paral-
lel zur Richtung des einfallenden Elektronenstrahls wieder verlassen bezeichnet man 
als direkt durchgehende Elektronen.  
Die elastische Streuung der Primärelektronen erfolgt unter Energie- und Impulserhal-
tung durch die Coulomb-Potentiale der Probenatomkerne. Die Elektronen werden 
dabei durch die anziehende Couloumb-Kraft auf hyperbolische Flugkurven abge-
lenkt. Bei kleinen Streuwinkeln kann dabei der Energieübertrag zwischen Elektron 
und Atomkern vernachlässigt werden (kohärente Streuung) (Reimer und Kohl, 2008). 
Die Intensität der um kleine Winkel elastisch gestreuten Elektronen hängt von der 
Anordnung der Atome innerhalb der Probe ab (Williams und Carter, 2009). Die 
kollektive elastische Streuung der Elektronen an den Atomkernen wird als Beugung 
der Elektronenwelle betrachtet und im Folgenden als Elektronenbeugung bzw. 
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Beugung bezeichnet. Bei großen Streuwinkeln wird ein Teil der kinetischen Energie 
der Elektronen auf die Atomkerne übertragen (inkorärente Streuung). Ist diese groß 
genug, können die Atomkerne verschoben werden, woraus Strahlungsschäden resul-
tieren (Reimer und Kohl, 2008). Die Intensität der um große Winkel gestreuten Elek-
tronen hängt von der Ordnungszahl der Probenatome ab. Dies nutzt man beispiels-
weise für die STEM-HAADF-Abbildung aus. 
Im Fall der inelastischen Streuung verlieren die Primärelektronen durch Anregung 
von Elektronen der Probenatome auch bei kleinen Streuwinkeln die Energie ΔE. Man 
unterscheidet dabei im Wesentlichen drei Anregungsmechanismen: erstens die An-
regung von Oszillationen in Molekülen bzw. Phononen in Festkörpern, zweitens die 
intra-/interband-Anregungen der Elektronen in den äußeren Schalen und die Anre-
gung von kollektiven Oszillationen (Plasmonen) und drittens die Anregung von kern-
nahen Elektronen. Die Energieverluste ΔE bei der Anregung von Phononen sind 
unter 1 eV und daher vernachlässigbar. Der Energieverlust im Fall der Anregung von 
Elektronen der äußeren Schalen ist kleiner als 50 eV. Elektronen aus den äußeren 
Schalen, die aufgrund der Anregung die Probe verlassen können, bezeichnet man 
als Sekundärelektronen. Sie sind niederenergetisch haben somit eine kleine Reich-
weite und stammen aus einer geringen Probentiefe im nm-Bereich. Die Ionisation 
von kernnahen Elektronen in freie Energiezustände über dem Ferminiveau benötigt 
Energien größer als EI (I: Ionisation). EI ist dabei elementspezifisch. Der freigeworde-
nen Platz wird durch ein Elektron aus einer energetisch höheren Schale besetzt. Die 
dabei freiwerdende Energie kann in Form eines Röntgenquants (charakteristischer 
Röntgenstrahlung) oder in Form von Photonen emittiert werden. Darüber hinaus 
kann die freiwerdende Energie auch auf ein weiteres Hüllelektron übertragen wer-
den, das bei hinreichend hoher kinetischer Energie die Probe verlassen kann (Auger-
Elektron). Bei Atomkernen mit Ordnungszahlen kleiner 20 überwiegt Auger-Elektro-
nenemission, wohingegen bei Ordnungszahlen größer 20 größtenteils Röntgenstrah-
lung emittiert wird. Neben der charakteristischen Röntgenstrahlung wird zudem 
immer die so genannte Röntgen-Bremsstrahlung emittiert, dadurch dass die Elek-
tronen im Coloumbfeld der Probenatome stark abgebremst werden. 
Inkohärente Primärelektronen, die durch elastische/inelastische Mehrfachstreupro-
zesse im Material unterschiedlich viel Energie (50 eV bis Primärelektronenenergie) 
verlieren und um große Winkel gestreut werden, sodass sie zurückgestreut werden 
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und die Probe auf der Eintrittsseite wieder verlassen können, bezeichnet man als 
Rückstreuelektronen. Sie haben eine große Reichweite und können aus großen 
Tiefen stammen. Das REM nutzt zur Bildentstehung im Wesentlichen die Sekundär- 
und Rückstreuelektronen, wohingegen das TEM zur Bildentstehung die trans-
mittierten direkt durchgehenden und elastisch gestreuten Elektronen verwendet. In-
elastisch gestreute Elektronen und durch inelastische Streuprozesse resultierende 
Röntgenstrahlung und Auger-Elektronen sowie durch inelastische Streuprozesse an-
geregte Plasmonen- und Phononenschwingungen können zudem durch analytische 
Zusätze (EDX-Detektoren, Energieverlustspektroskopie (EELS)) analysiert werden. 
 
Abbildung 3-5: Schematische Darstellung der Signale, die aufgrund der Wechselwirkung 
 zwischen den Strahlelektronen und der Probe entstehen,  
 nach (Williams und Carter, 2009). 
Der Strahlengang in einem TEM kann in Analogie zum Lichtmikroskop beschrieben 
werden (siehe Abbildung 3.6). Die gesamte TEM-Säule steht, aufgrund der starken 
Wechselwirkung von Elektronen mit Materie, unter Hochvakuum. Anstatt einer Licht-
quelle existiert eine Elektronenquelle, in der der Elektronenstrahl erzeugt wird. Man 
unterscheidet dabei zwischen thermischen Emittern und Feldemittern. Bei den ther-
mischen Emittern erfolgt die Extraktion der Elektronen aus einem Metallfilament, da-
durch dass es von einem hinreichend hohen elektrischen Strom durchflossen wird, 
sodass die thermische Energie größer ist als die Austrittsarbeit der Elektronen. Durch 
die nachfolgende, gegenüber dem Filament negativ geladene Wehnelt-Kathode lässt 
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sich der Emissionsstrom regeln. Außerdem bündelt die Wehnelt-Kathode die Elektro-
nen in dem so genannten Cross-Over. Dieser fungiert bei der Betrachtung des Strah-
lengangs als virtuelle Quelle. Demgegenüber wird bei den Feldemittern ein sehr star-
kes elektrisches Feld erzeugt indem an einer feinen Metallspitze eine hohe elektri-
sche Spannung zwischen ihr und der so genannten Extraktionsanode angelegt wird. 
Durch die hohe elektrische Feldstärke wird sowohl die Höhe der Austrittsarbeit ver-
ringert, das heißt die Energiebarriere für die Elektronen aus der Spitze auszutreten, 
als auch die Breite des Potentialwalls auf wenige 100 nm reduziert, sodass Elektro-
nen mit Energien nahe der Fermi-Energie durch diesen tunneln und in das Vakuum 
übergehen können und eine Feldemission bei Raumtemperatur möglich wird. Im 
Gegensatz zu thermischen Emittern werden die Elektronen bei den Feldemittern 
nicht in einem Cross-Over gebündelt. Der so genannte virtuelle Cross-Over liegt in-
nerhalb der Feldemissionsspitze. Eine Bündelung des Elektronenstrahls kann durch 
die Verwendung einer zusätzlichen Gun-Linse erfolgen. Sowohl bei den thermischen 
als auch bei den Feldemittern folgt eine Beschleunigungselektrode. In dem Feld 
zwischen Wehnelt-Kathode (thermischer Emitter) bzw. Extraktionsanode (Feldemit-
ter) und der Beschleunigungselektrode werden die Elektronen auf einige hundert keV 
beschleunigt. Feldemitter erzeugen einen monochromatischeren Elektronenstrahl als 
thermische Emitter. Außerdem steigt mit abnehmendem Krümmungsradius der 
Feldemissionsspitze, mit abnehmender Temperatur und mit zunehmender Extrak-
tionsspannung der so genannte Richtstrahlwert. Je höher dieser ist, desto besser 
kann der Elektronenstrahl auf einen kleinen Bereich fokussiert und trotzdem ein 
hoher Strom beibehalten werden (Colliex und Kohl, 2008). Mit Feldemittern werden 
dadurch um den Faktor 100 bessere Auflösungen als mit thermischen Emittern er-
reicht. Des Weiteren existieren so genannte Schottky-Emitter, das sind thermisch 
assestierte Feldemitter.  
Nach der Erzeugung eines möglichst monochromatischen Elektronenstrahls in der 
Elektronenquelle wird dieser durch ein magnetisches Linsensystem, das so genannte 
Kondensor-Linsensystem in einem parallelen (TEM) oder fokussierten Strahl (STEM) 
auf die Probe abgebildet. Magnetische Linsen sind im Wesentlichen stromdurchflos-
sene Spulen mit inneren Polschuhen und einer zentralen Bohrung aus der ein inho-
mogenes Magnetfeld austritt, in dem die Elektronen durch die auf sie wirkende Lo-
rentzkraft auf eine Spiralbahn entlang der optischen Achse abgelenkt und in einem 
Punkt fokussiert werden. Im Gegensatz zu elektrischen Feldern bewirken 
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magnetische Felder lediglich eine Ablenkung und keine zusätzliche Beschleunigung 
der Elektronen. Durch Variation des Linsenstroms lassen sich die Brennweite und 
damit auch die Vergrößerung der magnetischen Linse regeln, ohne dass diese wie 
beispielsweise Glaslinsen in der Lichtmikroskopie verschoben werden müssen. Die 
erste Kondensorlinse (C1-Linse) erzeugt von dem Gun-Crossover ein Bild. Durch 
unterschiedliche Anregung der C1-Linse kann der Gun-Crossover entweder vergrö-
ßert oder verkleinert und somit der Strahldurchmesser auf der Probe, die so 
genannte spot size, kontrolliert werden. Die zweite Kondensorlinse (C2-Linse) 
erzeugt wiederum ein Bild des Crossovers der C1-Linse. Durch unterschiedliche 
Anregung der C2-Linse kann die Fokussierung des Strahls auf der Probe und somit 
die Strahlintensität auf dem Fluoreszenzschirm geregelt werden. Die Probe befindet 
sich in dem Magnetfeld der nachfolgenden kurzbrennweitigen Einfeld-Kondensor-Ob-
jektivlinse (Riecke-Ruska-Linse), deren oberer Teil wie eine Kondensorlinse und 
deren unterer Teil wie eine Objektivlinse wirkt. Die Objektivlinse ist die erste und 
wichtigste Vergrößerungslinse, die in ihrer hinteren Brennebene das Beugungsbild 
und in der Zwischenbildebene das erste vergrößerte Abbild der Probe erzeugt. Zur 
parallelen Beleuchtung der Probe im TEM-Modus, fokussiert die C2-Linse den 
Crossover der C1-Linse auf die vordere Brennebene des oberen Teils der Riecke-
Ruska-Linse, welche einen parallelen Strahl auf der Probe erzeugt. Modernere 
TEMs/STEMs verfügen insgesamt über vier Kondensorlinsen, wobei die vierte der 
obere Teil der Riecke-Ruska-Linse ist. 
Mit Hilfe der so genannten C2-Blende kann der Elektronenstrahlstrom und der Strahl-
querschnitt auf der Probe begrenzt sowie die Strahlkonvergenz geregelt werden. Je 
kleiner die Blende desto geringer die Strahlkonvergenz und desto paralleler der 
Strahl. Die im TEM verwendeten Blenden sind im Wesentlichen Metallscheiben mit 
einer zentralen Bohrung, durch die die Elektronen die Blende passieren können. 
Die Strahlelektronen wechselwirken mit der elektronentransparenten Probe (siehe 
Abbildung 3.5). Die Objektivlinse erzeugt in ihrer hinteren Brennebene das Beu-
gungsbild und in der Zwischenbildebene ein erstes vergrößertes Bild der Probe. Das 
Projektivlinsensystem vergrößert das von der Objektivlinse erzeugte Abbild oder 
Beugungsbild der Probe und bildet es auf den Fluoreszenzschirm ab. Zur Detektion 
der Elektronen und Speichern der Bilder können zudem photographische Platten, 
eine TV-Kamera oder eine CCD-Kamera verwendet werden. 
Experimentelle Durchführung 
64 
Durch Einbringen der so genannten Kontrastblende (Objektivblende) in die hintere 
Brennebene der Objektivlinse wird der Beugungskontrast erzeugt. Außerdem kann 
mit Hilfe der Kontrastblende zwischen Hell- und Dunkelfeldabbildung gewechselt 
werden (siehe Kapitel 3.5.2.1). Durch Einbringen der Feinbereichsbeugungsblende 
(SAD-Blende) in die Zwischenbildebene der Objektivlinse kann ein definierter Pro-
benbereich für die Beugung ausgewählt werden. 
Die eingezeichneten Doppelablenkspulen werden zur Ablenkung beziehungsweise 
Ausrichtung des Strahls benötigt. Durch die Verwendung von zwei übereinander 
liegenden einfachen Ablenkspulen lassen sich dabei die Strahlverschiebung und -
kippung entkoppeln. Die Doppelablenkspule vor der Probe wird zur Strahlverkippung 
und zur Rasterung des Strahls im STEM-Modus und jene vor dem Fluoreszenz-
schirm zur Bildverschiebung verwendet. Mit Hilfe des EDX-Detektors und des 
Energieverlustspektrometers können unter anderem die Elementzusammen-
setzungen in der Probe analysiert werden (siehe Kapitel 3.5.3). 
 
Abbildung 3-6: Schematischer Aufbau eines TEMs. 
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 3.5.2 Abbildungsmethoden 
Der Bildkontrast resultiert aus verschiedenen Kontrast-Mechanismen: Beugungs-
kontrast, Phasenkontrast und Z-Kontrast, die zur Abbildung benutzt werden können. 
Eine weitere Methode stellt die TEM/STEM-Tomographie dar.  
 3.5.2.1 Beugungskontrast 
Der Beugungskontrast resultiert aus dem Einbringen der Objektiv- bzw. Kontrastblen-
de in die hintere Brennebene der Objektivlinse, indem alle Elektronen, die so ge-
streut werden, dass sie die Blende nicht passieren können, von der Blende aufgefan-
gen werden und nicht zur Bildentstehung beitragen. Wieviele Elektronen die Blende 
passieren können hängt zum einen von der Größe der Blende und zum anderen von 
dem Streuwinkel ab. Dieser hängt wiederum von der Elektronenenergie, der Dichte 
der Probe, der Dicke der Probe und der Ordnungszahl ab. Wird die Blende um den 
Primärstrahl zentriert werden alle um größere Winkel gestreuten Elektronen ausge-
blendet, sodass nur die Primärelektronen und die um kleine Winkel gestreuten Elek-
tronen zur Bildentstehung beitragen. Dies bezeichnet man als Hellfeldabbildung. Auf 
diese Weise sind im Bild Bereiche in denen Elektronen wenig gestreut werden 
(niedrige Ordnungszahl, dünne Probenbereiche) hell und Bereiche in denen die Elek-
tronen stark gestreut werden (große Ordnungszahl, dickere Probenbereiche) dunkler. 
Darüber hinaus sind im Hellfeldbild Kristalle, die so orientiert sind, dass sie die 
Bragg-Bedingung erfüllen schwarz, Kristallite, die so orientiert sind, dass die gebeug-
ten Strahlen schwach sind, sind weiß und Kristalle aller anderen Orientierungen 
grau. Wird die Kontrastblende auf einen gebeugten Strahl verschoben bzw. der 
Strahl gekippt, sodass der gebeugte Strahl anstatt des Primärelektronenstrahls 
entlang der optischen Achse verläuft, dann tragen lediglich die um diesen Winkel 
gebeugten Elektronen zur Bildentstehung bei. Man spricht in diesem Fall von der so 
genannten Dunkelfeldabbildung. 
3.5.2.1.1 Feinbereichsbeugung 
Das Beugungsbild der Probe wird in der hinteren Brennebene der Objektivlinse 
erzeugt. Zwischen Hellfeldabbildungs- und Beugungsbetrieb kann somit gewechselt 
werden, indem die Zwischenlinse entweder auf die Zwischenbildebene (vergrößertes 
Abbild der Probe) oder auf die hintere Brennebene (Beugungsbild) der Objektivlinse 
fokussiert wird (siehe Abbildung 3.7). Mit Hilfe der Feinbereichsbeugungsblende 
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(SAD-Blende), die in die Zwischenbildebene der Objektivlinse eingebracht wird, kann 
gezielt ein Probenbereich, von dem Beugung erhalten werden soll, ausgewählt 
werden. Das Einführen der Blende in die Zwischenbildebene führt zur Erzeugung 
einer virtuellen Blende in der Probenebene, sodass nur die Elektronen, die diese vir-
tuelle Blende passieren können, zum Beugungsbild beitragen.  
 
Abbildung 3-7: Schematische Darstellung des Strahlengangs im Beugungsbetrieb und im 
 abbildenden Betrieb, nach (Williams und Carter, 2009). 
In der Beugungstheorie werden die Primärelektronen und die elastisch gestreuten 
Elektronen als einfallende und reflektierte Wellen und das Beugungsbild als Interfe-
renzmuster der reflektierten Wellen betrachtet. Je nach Ordnungsgrad der Probe ent-
stehen verschieden Interferenzmuster (Abbildung 3.8). Nach der kinematischen Beu-
gungstheorie tritt in bestimmten Richtungen konstruktive bzw. destruktive Interferenz 
auf, wenn die gebeugten Strahlen in Phase sind bzw. nicht. Daraus ergibt sich die so 
genannte Bragg-Bedingung, die besagt, dass Strahlen, die an zwei parallelen, be-
nachbarten Netzebenen, die zu einer Netzebenenschar gehören, gebeugt werden, 
genau dann konstruktiv miteinander interferieren, wenn der Gangunterschied 
2·d·sin(θ) zwischen ihnen ein ganzzahliges Vielfaches n der Wellenlänge λ ist (Gl. 
11).  
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𝑛 ∙ 𝜆 = 2 ∙ 𝑑 ∙ sin 𝜃 (Gl. 11) 
mit der Wellenlänge λ, dem Abstand der Netzebenen d und dem halben Beugungs-
winkel θ. Die Elektronenstrahlen werden an den Netzebenen um den Winkel 2θ ab-
gebeugt, wenn die Bragg-Bedingung erfüllt ist. Diejenigen Elektronen die von der 
gleichen Netzebenenschar gebeugt werden, werden in der hinteren Brennebene der 
Objektivlinse auf einen Punkt im Beugungsbild (Beugungsreflex) fokussiert. Die kine-
matische Beugungstheorie gilt lediglich für sehr dünne Proben und im Zweistrahlfall. 
Die dynamische Beugungstheorie berücksichtigt hingegen zusätzlich Mehrfachstrahl-
anregungen und deren Wechselwirkungen sowie relativistische Effekte, inelastische 
Streuprozesse und thermisch diffuse Streuprozesse und ermöglicht somit die exakte, 
das heißt quantitative Beschreibung der Intensität (Reimer und Kohl, 2008). Die 
Rechnungen, die sich in der dynamischen Beugungstheorie ergeben, sind relativ 
komplex und es existieren mehrere Lösungsansätze, unter anderem von Bethe die 
Blochwellentheorie. Aufgrund der Komplexität wird an dieser Stelle nicht näher auf 
die dynamische Beugungstheorie eingegangen, diese wird aber ausführlich in der 
Literatur beschrieben (Reimer und Kohl, 2008, Fultz und Howe, 2013)  
Einkristalline Proben/Probenstellen liefern ein Punktmuster (a), wohingegen bei poly-
kristallinen Proben bzw. Probenbereichen aufgrund der verschiedenen Netzebenen-
Scharen und Orientierungen ein Ringmuster erzeugt wird (b). Die Ringe sind dabei 
konzentrisch um den Primärstrahlreflex (ungestreute Elektronen) angeordnet. Je 
kleiner die Korngröße, desto schwächer sind die einzelnen Beugungsreflexe und 
desto kontinuierlicher sind die Beugungsringe. Das Beugungsbild der nanokristal-
linen Proben, das heißt einer polykristallinen Probe mit Korngrößen im Nanometerbe-
reich, weist daher im Vergleich zu dem Beugungsbild der polykristallinen Probe mit 
größerer Korngröße viel kleinere Beugungsreflexe auf und die Beugungsringe wirken 
kontinuierlicher, das heißt geschlossener (c). Amorphe Proben bzw. Probenbereiche 
erzeugen ein diffuses Beugungsbild mit Intensitätsvariationen aber ohne diskrete 
Beugungsreflexe (d).  
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Abbildung 3-8: Beispiele für a) einkristalline b) polykristalline c) nanokristalline und  
 d) amorphe Beugungsbilder. 
Zur Auswertung der Beugungsbilder muss zunächst eine Kalibrierung vorgenommen 
werden. Diese erfolgt durch Ermittlung der so genannten Kamerakonstanten K. Aus 
der Beugungsgeometrie (siehe Abbildung 3.9) ergibt sich folgende Gleichung 
zwischen der Kameralänge L, dem Abstand des Beugungsreflexes vom Primärstrahl-
Reflex R und dem Beugungswinkel 2θ:  
tan 2𝜃 =  
𝑅
𝐿
 
(Gl. 12) 
Bei kleinen Winkeln gilt die Kleinwinkelnäherung, sodass sich Gl. 12 vereinfachen 
lässt zu:  
tan 2𝜃 ≈ 2 ∙ 𝜃 =
𝑅
𝐿
 
(Gl. 13) 
Wendet man die Kleinwinkelnäherung auch auf die Bragg-Gleichung (Gl. 11) an und 
berücksichtigt nur Beugungsreflexe erster Ordnung (n=1), erhält man: 
𝜆
𝑑
≈ 2 ∙ 𝜃 (Gl. 14) 
Durch Gleichsetzen von Gl. 13 und 14 ergibt sich für die so genannte Kamera-
konstante: 
𝐾 = 𝑅 ∙ 𝑑 = 𝜆 ∙ 𝐿 (Gl. 15) 
Die Wellenlänge der Strahlelektronen kann nach Gl. 10 berechnet und der Abstand R 
ausgemessen werden. Mit Hilfe einer Standardprobe mit bekanntem d-Wert kann so-
mit die Kamerakonstante berechnet werden. Durch Kenntnis der Kamerakonstante 
können auch bei einem unbekanntem Material die d-Werte ermittelt werden und 
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durch den Vergleich mit Werten aus Datenbanken (z.B. ICSD, engl.: Inorganic Crys-
tal Structure Database) kann das Material und die Phase identifiziert werden. Darü-
ber hinaus kann beim Vorliegen eines Einkristalls dieser indiziert und somit die Ori-
entierung ermittelt werden. Im Rahmen dieser Arbeit wurden zur Auswertung der 
Beugungsbilder die Programme CRISP (crystallographic image processing on a per-
sonal computer) (SoftHart Technology und Oleynikov, 2001) und JEMS (Java Elec-
tron Microscope Simulator) (Stadelmann, 1999) verwendet.  
 
Abbildung 3-9: Schematische Abbildung der Beugungsgeometrie,  
 nach (Williams und Carter, 2009). 
 3.5.2.2 Phasenkontrast-Abbildung (Hochauflösung) 
Hochauflösende TEM (HRTEM)-Aufnahmen basieren auf dem Phasenkontrast, der 
bei großen Vergrößerungen dominiert (> 500 kx). Der grundlegende Mechanismus ist 
dabei nicht die Absorption, wie beim Beugungskontrast, sondern die Interferenz. Die 
Strahlelektronen erfahren an der Stelle der Probenatome ein anderes elektrostati-
sches Potential als zwischen den Probenatomen. Dies resultiert in einer Phasenver-
schiebung, die an der Stelle der Probenatome maximal ist. HRTEM-Aufnahmen sind 
Interferenzmuster zwischen dem direkt durchgehenden und dem gebeugten Strahl. 
Voraussetzung für die HRTEM-Abbildung ist die kohärente Interferenz der Elek-
tronenwellen. Dies setzt wiederum dünne Proben voraus, weil mit zunehmender Pro-
bendicke auch die inelastischen Streuprozesse zunehmen und dabei die Kohärenz 
der Elektronenwellen verloren geht. Die erforderliche Probendicke hängt dabei von 
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der Ordnungszahl der Probe ab. Je größer die Ordnungszahl, desto dünner muss die 
Probe sein.  
In Abbildung 3.10 sind die Prozesse der Bildentstehung beim a)  idealen und b) 
realen Abbildungsprozess schematisch dargestellt.  
Die aus der Probe austretene Wellenfunktion Ψe wird definiert als das Produkt aus 
der einfallenden Elektronenwellenfunktion Ψ0 und der Probenfunktion f(x). Die Pro-
benfunktion beschreibt dabei die räumliche Verteilung der Streuzentren in der Probe.  
𝜓𝑒(𝑥) = 𝜓0 ∙ 𝑓(𝑥) (Gl. 16) 
Nach dem Austritt aus der Probe entspricht die Verteilung der Elektronen in der 
Elektronenwelle der Fouriertransformierten der Probenfunktion, das heißt F(f(x)). Im 
Idealfall wird das Beugungsbild ohne Linsenfehler in der hinteren Brennebene der 
Objektivlinse erzeugt, sodass für die Beugungsfunktion D(q) gilt:  
𝐷(𝑞) = 𝑭(𝑓(𝑥)) (Gl. 17) 
mit dem reziproken Gittervektor q. In der Zwischenbildebene der Objektivlinse wird 
durch eine inverse Fouriertransformation F-1 der Beugungsfunktion das erste Abbild 
der Probe erzeugt, die mit der Bildfunktion F(x) beschrieben wird. Im Idealfall gilt 
F(x)=f(x).  
𝐹(𝑥) = 𝑭−𝟏(𝐷(𝑞)) = 𝑭−𝟏 (𝑭(𝑓(𝑥))) = 𝑓(𝑥) (Gl. 18) 
Im Realfall besitzt die Objektivlinse Aberrationen, die dazu führen, dass es zur Un-
schärfe der Fokussierung kommt. Daher wird zusätzlich die so genannte Punktver-
waschungsfunktion h(x) eingeführt. Die Faltung der Probenfunktion f(x) mit der  
Punktverwaschungsfunktion h(x) im Ortsraum kann durch eine Multiplikation im rezi-
proken Raum dargestellt werden, sodass für die reale Beugungsfunktion D*(q) gilt:  
𝐷∗(𝑞) = 𝑭(f(x) ⊗ h(x)) = 𝑭(𝑓(𝑥)) ∙ 𝑭(ℎ(𝑥)) = 𝐷(𝑞) ∙ 𝐻(𝑞) (Gl. 19) 
Für die reale Bildfunktion gilt somit: 
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𝐹∗(𝑥) = 𝑭−𝟏(𝐷∗(𝑞)) = 𝒇(𝒙) ∙ 𝑭−𝟏(𝑯(𝑞)) (Gl. 20) 
Die so genannte Kontrast-Übertragungsfunktion H(q) setzt sich aus mehreren Fakto-
ren zusammen: der Aperturfunktion A(q), der einhüllenden Funktion E(q) und der 
Aberrationsfunktion B(q) (Gl. 21). Für die Aperturfunktion A(q) gilt, dass sie 1 inner-
halb und 0 außerhalb der Objektivblendenöffnung ist. Die einhüllenden Funktion E(q) 
beschreibt die Inkohärenz der Strahlelektronen. 
𝐻(𝑞) = 𝐴(𝑞) ∙ 𝐸(𝑞) ∙ 𝐵(𝑞) (Gl. 21) 
Für die Aberrationsfunktion B(q) gilt:  
𝐵(𝑞) = 𝑒𝑥𝑝(𝑖𝜒(𝑞)) = cos 𝜒(𝑞) + 𝑖 ∙ sin 𝜒(𝑞) (Gl. 22) 
Die Aberrationsfunktion hängt von dem Defokus, dem Astigmatismus, der sphäri-
schen Aberration, der chromatischen Aberration und dem Koma ab. In konventionel-
len, nicht aberrationskorrigierten TEMs hängt χ(q) hauptsächlich von dem 
sphärischen Aberrationskoeffizienten Cs und dem Defokus δ ab (Gl. 23). 
𝜒(𝑞) = −
1
2
𝜋𝐶𝑠𝜆
3𝑞4 − 𝜋𝛿𝜆𝑞2 (Gl. 23) 
  
 
Abbildung 3-10: Schematische Darstellung des Prozesses der Bildentstehung beim a) 
 idealen und b) realen Abbildungsprozess. 
Die einfallende Elektronenwelle Ψ0 lässt sich quantenmechanisch als zeitunabhängi-
ge ebene Welle beschreiben. 
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𝜓0(𝑥) = 𝑒
𝑖𝑘𝑥 (Gl. 24) 
Die Austrittswellenfunktion beschreibt die austretenden Elektronen als um den 
Amplitudenfaktor a und die Phase φ modifizierte Elektronenwelle. 
𝜓𝑒(𝑥) = 𝑎 ∙ 𝜓0 ∙ 𝑒
𝑖𝜑 (Gl. 25) 
In erster Näherung werden Proben für HRTEM als schwache Phasenobjekte be-
zeichnet, weil die Probe die Phase der gestreuten Elektronen nur leicht verschiebt 
(φ << 1) und die Amplitude nicht beeeinflusst wird (a = 1). Daher lässt sich die Expo-
nentialfunktion entwickeln zu Gl. 26 und die Austrittswellenfunktion vereinfachen zu 
Gl. 27. 
𝑒𝑖𝜑 = 1 + 𝑖 ∙ 𝜑 −
𝜑2
2
± ⋯ (Gl. 26) 
𝜓𝑒(𝑥) = 𝜓0 + 𝑖 ∙ 𝜓𝐷 + 𝑖 ∙ 𝜑 ∙ 𝜓0 (Gl. 27) 
Die Phasenverschiebung φ zwischen einfallender (Ψ0) und gestreuter (ΨD) 
Elektronenwelle beträgt bei Materialen mit niedrigen Ordnungszahlen π/2 = 90°. Im 
idealen Fall der aberrationsfreien Objektivlinse besteht diese Phasenverschiebung 
auch nach Durchlaufen der Objektivlinse. Stellt man Gl. 27 als Vektoraddition dar 
(Abb. 3.11), wird deutlich, dass sich bei einer Phasenverschiebung von π/2 die 
resultierende Amplitude Ψe für ΨD << Ψ0 kaum von Ψo unterscheidet. Demzufolge 
unterscheiden sich auch nicht die Intensitäten (Betragsquadrate) von Ψ0 und Ψ0 + ΨD 
im Bild und es existiert somit kein Kontrast. Wird die gestreute Welle hingegen um 
weitere ± π/2 verschoben unterscheiden sich die resultierenden Intensitäten und man 
erhält einen Kontrast im Bild (b und c). Die zusätzliche Phasenverschiebung kann mit 
Hilfe einer dünnen Kohlefolie erreicht werden. Alternativ kann eine weitere 
Phasenverschiebung mit Hilfe der sphärischen Aberration und dem Defokuswert 
eingestellt werden (Scherzer-Defokus, s.u.). 
Die Kontrastübertragungsfunktion H hat den Realteil cos(χ), der den Amplituden-
kontrast bestimmt und den Imaginärteil sin(χ), der den Phasenkontrast bestimmt. Bei 
χ(q) = 0 existiert reiner Amplituden- und bei χ(q) = -π/2 existiert reiner Phasen-
kontrast. Bei schwachen Phasenobjektproben wird somit die Bildintensität durch den 
Imaginärteil beschrieben. Scherzer zeigte, dass ein optimaler Defokuswert, der so 
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genannte Scherzer-Defokus, existiert, bei dem der Imaginärteil der CTF ein breites 
Übertragungsband aufweist, innerhalb dessen Phasenkontrast dominiert (Gl. 28). 
Bilder die im Scherzer-Defokus aufgenommen werden sind daher direkt 
interpretierbar, andernfalls müssen Defokusserien aufgenommen werden. Der erste 
Nulldurchgang der sin(χ)-Funktion im Scherzer-Defokus gibt die erreichbare Punkt-
auflösung des TEMs an. Eine Defokusunschärfe sowie Strahlkohärenz führen zur 
Dämpfung der Kontrastübertragungsfunktion. 
𝛿𝑆𝑐ℎ𝑒𝑟𝑧𝑒𝑟 = 1,2 ∙ √𝐶𝑠𝜆 
(Gl. 28) 
 
Abbildung 3-11: Vektoraddition der Bildamplituden der einfallenden Ψ0 und der gestreuten 
 Welle ΨD bei einer Phasenverschiebung von a) π/2 , b) π und c) 0 bzw. 
 5/2 π, nach (Reimer und Kohl, 2008). 
 3.5.2.3 Z-Kontrast-Abbildung 
Die Rastertransmissionselektronenmikroskopie (engl.: scanning TEM (STEM)) kom-
biniert die REM (engl.: scanning electron microscopy)-Technik der zeilenförmigen 
Abbildung der Probe mit der Untersuchungsgeometrie des TEMs, das heißt die Pro-
ben werden durchstrahlt. Das erste STEM wurde von M. von Ardenne entwickelt. 
Neben dedizierten STEMs, die vorrangig als STEM betrieben werden, erlauben mo-
derne TEMs auch den Betrieb im STEM-Modus. 
Im STEM-Modus wird die Probe mit einem fokussierten, konvergenten Elektronen-
strahl zeilenweise abgerastert. Die Fokussierung des Strahls erfolgt mit Hilfe der 
Kondensorlinsen und dem Objektivlinsenfeld vor der Probe, wobei diese im Vergleich 
zum TEM-Modus anders angeregt sind. Beim STEM werden Sondendurchmesser 
(Strahldurchmesser auf der Probe) von unter 0,1 nm angestrebt. Mit Hilfe der Raster-
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spulen, das sind Doppelablenkspulen, kann der fokussierte Strahl abgelenkt und 
parallel zur optischen Achse über den Probenbereich gescannt werden. In der Abbil-
dung 3.12 sind schematisch die Strahlengänge im TEM- und STEM-Modus einander 
gegenübergestellt. In der hinteren Brennebene der Objektivlinse wird ein stationäres 
Beugungsmuster gebildet. Jeder Strahl der durch Wechselwirkung mit der Probe im 
gleichen Winkel abgelenkt oder nicht abgelenkt wird, wird dabei auf den gleichen 
Punkt im stationären Beugungsbild fokussiert, unabhängig von der Probenstelle. 
Obwohl der Strahl über die Probe gescannt wird, bewegt sich das stationäre Beu-
gungsbild daher nicht. Dies ist eine notwendige Voraussetzung für die STEM-Ab-
bildung, da der Bildkontrast schwierig zu interpretieren wäre, wenn sich die Beu-
gungsprozesse aufgrund unterschiedlicher Einfallswinkel ändern würden. Von den 
Linsen hinter der Probe wird das Beugungsbild auf den Fluoreszenzschirm oder auf 
die STEM-Detektoren abgebildet. Aufgrund der konvergenten Beleuchtung sind die 
Beugungspunkte zu sich überschneidenden Scheibchen aufgeweitet (konvergente 
Elektronenbeugung, Ronchigramm). 
 
Abbildung 3-12: Schematische Darstellung der Strahlengänge im TEM- und STEM-Modus, 
 nach (Williams und Carter, 2009). 
Im TEM-Modus regeln die Größe und die Position der Blenden welche Elektronen 
zum Bild beitragen. Im STEM-Modus hingegen ist der Detektor selbst die Blende. 
STEM-Detektoren sind Halbleiterdetektoren oder Szintillator-Photomultiplier-Syste-
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me. Durch Variation der Kameralänge (Abstand zwischen Probe und Detektor) wird 
geregelt welche Elektronen auf den Detektor treffen. Der so genannte BF-Detektor 
(engl.: bright field, dt.: Hellfeld) ist ein scheibenförmiger Detektor, der sich auf der op-
tischen Achse befindet und nur diejenigen Elektronen detektiert, die die Probe auf 
der optischen Achse (θ1 < 10 mrad) wieder verlassen, das heißt Elektronen, die nicht 
durch elastische oder inelastische Streuprozesse von der optischen Achse wegge-
streut wurden (siehe Abbildung 3.13). Der ADF-Detektor (engl.: annular dark field, 
dt.: ringförmiges Dunkelfeld) ist ein Ringdetektor (eine Scheibe mit einem zentralen 
Loch), der in einem bestimmten Winkelbereich gestreute Elektronen 
(10 < θ2 < 50 mrad) detektiert. Der Beugungskontrast dominiert dabei. Der HAADF-
Detektor (engl.: high angle annular dark field, dt.: hoher Winkel ringförmiges Dunkel-
feld) ist ein Ringdetektor mit einem großen Ringdurchmesser, der lediglich Elektro-
nen detektiert, die als thermisch diffus gestreute Elektronen an den Probenatomker-
nen zu sehr großen Winkeln (θ3 > 50 mrad) gestreut werden. Die Intensität ist 
proportional zu dem Quadrat der Ordnungszahl Z2 (siehe Gl. 29). Daher dominiert im 
HAADF-Bild der Elementkontrast und der Beugungskontrast ist minimal.  
𝑑𝜎(𝜃)
𝑑𝛺
=
𝑒4𝑍2
16(𝐸0)2 sin4
𝜃
2
 (Gl. 29) 
Dabei beschreibt 
𝑑𝜎(𝜃)
𝑑𝛺
 den differentiellen Streuquerschnitt in Abhängigkeit des Streu-
winkels θ, E0 die Primärstrahlenergie, e die Elektronenladung und Z die Ordnungs-
zahl der Probenatome. 
 
Abbildung 3-13: Schematische Darstellung der Anordnung der STEM-Detektoren, nach 
 (Williams und Carter, 2009). 
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Das STEM-Bild wird seriell aufgenommen, dadurch ist die Aufnahme eines STEM-
Bildes sehr viel langsamer als die eines TEM-Bildes. Die Vergrößerung im STEM-
Modus wird nicht durch die Linse, wie im TEM-Modus, sondern durch die abgeraster-
te Probendimension bestimmt. Somit wird die Bildauflösung durch den Sondendurch-
messer begrenzt. Dieser hängt von der Elektronenquelle und von den Linsenaberra-
tionen, vor allem von Cs und Cc ab. Je kleiner der Sondendurchmesser, desto besser 
ist die Auflösung. 
 3.5.2.4 Dreidimensionale Darstellung (Tomographie) 
Tomographie bezeichnet die Rekonstruktion einer n-dimensionalen Verteilung aus 
deren (n-1)-dimensionalen Projektionen. Zunächst wurde die Tomographie in der 
Radiologie eingesetzt. Die ersten Elektronentomographie-Untersuchungen wurden 
1968 durchgeführt unter anderem von De Rosier und Klug, Hoppe et al. und Hart  
(De Rosier und Klug, 1968, Hoppe et al., 1968, Hart, 1968). Die ersten Tomographie-
Untersuchungen und Auswertungen waren sehr kompliziert und zeitaufwendig, auf-
grund der vielen Aufnahmen, die aufgenommen und die aufwendigen Berechnungen, 
die durchgeführt werden mussten. Daher hatte die Elektronentomographie ihren rich-
tigen Durchbruch erst nach der Entwicklung leistungsstarker Computer und der Ein-
führung von CCD-Kameras und computergesteuerten TEMs, mit deren Hilfe die 
automatisierte Elektronentomographie realisiert werden konnte. 
Die dreidimensionale Elektronentomographie basiert auf der Aufnahme zweidimen-
sionaler Projektionen (TEM- oder STEM-Aufnahmen) über einen großen Winkelbe-
reich in möglichst kleinen Schritten (1-2 °). Die Probe wird dazu um die α-Kippachse 
des Halters gekippt und nach jedem Kipp-Schritt ein TEM- bzw. STEM-Bild aufge-
nommen, sodass man eine Kippserie erhält (siehe Abbildungen 3.14 und 3.15 a)). 
Durch Rückprojektion der Kippserie lässt sich das dreidimensionale Objekt rekon-
struieren (Abbildung 3.15 b)). Je stärker gekippt werden kann und je kleiner die Kipp-
Schritte sind desto besser ist die Tomographie. Übliche TEM Einfachkipp- bzw. Dop-
pelkipphalter erlauben maximale Proben-Kippungen von ± 60 ° bzw. ± 40 °, da sie 
ansonsten mit den Polschuhen der Objektivlinse kollidieren. Daher wurden spezielle 
Tomographiehalter entwickelt, die Kippungen bis ± 80 ° erlauben (Bsp.: Gatan Tomo-
graphiehalter (Model 916)). 
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Nach M. Radermacher können die Rekonstruktionsmethoden in drei Hauptgruppen 
eingeteilt werden: Die Fourier-Rekonstruktions-Methoden, die modifizierten Rückpro-
jektions-Methoden und die direkten iterativen Methoden (Radermacher, 2006). Im 
Rahmen dieser Arbeit wurde die gewichtete Rückprojektion die zu den modifizierten 
Rückprojektions-Methoden gehört, verwendet.  
 
Abbildung 3-14: Schematische Darstellung der Aufnahme einer Kippserie durch Kippen 
 des Probenhalters von maximal - 80 bis + 80 °, 
 Objekt und Abbild aus (Plitzko et al., 2002). 
 
Abbildung 3-15: Schematische Darstellung der a) Aufnahme der Kippserie (Projektion) 
 und der b) anschließenden Rekonstruktion des dreidimensionalen 
 Objektes durch Rückprojektion der einzelnen Aufnahmen der Kippserie, 
 aus (Plitzko et al., 2002). 
Ein Problem der TEM-Tomographie ist, dass sich der Weg der Elektronen durch die 
Probe mit zunehmendem Kippwinkel verlängert. Dadurch wird die Auflösung be-
grenzt und es ergeben sich hohe Anforderungen an die Probenpräparation (dünne 
Proben). Des Weiteren ist der Winkelbereich, innerhalb dessen die Probe gekippt 
werden kann, physikalisch begrenzt, einmal durch den begrenzten Kippbereich des 
TEM-Goniometers und dadurch, dass sich Probenbereiche gegenseitig abschatten. 
a) b) 
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Dies führt zu einem Informationsverlust, der als missing wedge (dt.: fehlender Keil) 
bezeichnet wird, das bedeutet, dass sich der Informationsverlust auf einen keilförmi-
gen Bereich im reziproken Raum auswirkt. In der Rekonstruktion zeigt sich dies 
durch Elongation des Objektes parallel zur optischen Achse des Mikroskops. Ein 
weiterer Informationsverlust tritt aufgrund der Diskretisierung der Winkel auf. 
 3.5.3 Analytische Methoden 
 3.5.3.1 Energiedispersive Röntgenspektroskopie (EDX) 
Die Energie und Intensität der von den Elektronen durch Wechselwirkung im Proben-
material erzeugten Röntgenstrahlung (siehe Kapitel 3.5.1) kann mittels so genannter 
EDX-Detektoren, energiedispersive Röntgendetektoren, analysiert werden. EDX-
Spektren werden in der Regel im STEM-Modus aufgenommen, da mittels des fokus-
sierten Elektronenstrahls gezielt auch kleine Probenbereiche ausgewählt werden 
können, von denen ein EDX-Spektrum ermittelt werden soll.  
EDX-Detektoren sind Halbleiterdetektoren, häufig aus indirekten Halbleitern wie Sili-
zium oder Germanium, die so stark dotiert sind, dass sie trotz Verunreinigungen eine 
große intrinsische Zone besitzen. Die Diode wird in Sperrrichtung gepolt. Durch 
Photoionisation in der intrinsischen Zone entsteht ein hochenergetisches Elektron mit 
einer kinetischen Energie, die der Energie des Röntgenquants entspricht. Dieses er-
zeugt bei seiner Abbremsung Elektron-Loch-Paare. Die dabei entstehenden Sekun-
därelektronen führen zu weiteren Ionisationen und zur Bildung von freien Ladungs-
trägern, die ihrerseits weiter zur Ionisation beitragen können. Auf diese Weise wird 
eine Vielzahl von Elektron-Loch-Paaren erzeugt, deren Anzahl proportional zur Ener-
gie des Röntgenquants ist. An den Halbleiter wird eine Spannung angelegt, sodass 
die Ladungsträger getrennt werden. Der Ladungspuls wird in einen Spannungspuls 
umgewandelt und verstärkt. Die Höhe der entstehenden Pulse ist proportional zur 
Energie der Röntgenquanten. Die Pulse werden in einem Vielkanalanalysator der 
Pulshöhe nach sortiert und über die Messdauer addiert. Auf diese Weise erhält man 
das gesamte EDX-Spektrum, das die Zählrate in Abhängigkeit der Energie der 
Röntgenstrahlung in einem Diagramm darstellt. 
Die Röntgenbremsstrahlung, die aufgrund der starken Abbremsung der Elektronen 
im elektrischen Feld der Atomkerne emittiert wird, indem die kinetische Energie der 
Elektronen teilweise oder vollständig in elektromagnetische Strahlung umwandelt 
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wird, führt zu einem kontinuierlichen Spektrum mit Energien von 0 bis E0 (Primärelek-
tronenenergie). Die charakteristische Röntgenstrahlung, die bei Elektronenübergän-
gen zwischen inneren Atomschalen emittiert wird, wenn ein Elektron aus einer 
höheren Schale den Platz eines Elektrons auf einer niedrigeren Schale einnimmt, 
nachdem dieses durch ein Strahlelektron herausgeschlagen wurde, führt zu einem 
Linienspektrum mit diskreten Energien. Die jeweilige diskrete Energie hf hängt dabei 
nach der allgemeinen Form des Moseleyschen Gesetzes (Gl. 30), einerseits von 
dem Probenmaterial und andererseits von der Art des Übergangs, das heißt von 
welcher Schale in welche Schale das Elektron übergeht, ab:  
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(Gl. 30) 
Mit der Ordnungszahl Z, der Abschirmzahl a, der Rydbergfrequenz fR und den Haupt-
quantenzahlen n1 und n2. In dem resultierenden EDX-Spektrum überlagern sich das 
kontinuierliche Bremsstrahlenspektrum und die elementspezifischen Peaks der cha-
rakteristischen Röntgenstrahlung. In der Abbildung 3.16 a) sind schematisch die 
Wechselwirkungsprozesse zur Entstehung der Röntgenstrahlung dargestellt. In dem 
dargestellten Fall wird ein Elektron aus der L-Schale herausgeschlagen und der freie 
Platz von einem Elektron aus der M-Schale besetzt, sodass Lα-Strahlung emittiert 
wird. Der Großbuchstabe gibt dabei an auf welcher Schale sich der freie Platz befin-
det (K, L, M…). Der griechische Index gibt an von welcher Schale das Elektron her-
rührt, welches den frei gewordenen Platz wieder besetzt. Kommt das Elektron aus 
der benachbarten, nächst höheren Schale wird dies mit einem Index α versehen, 
kommt das Elektron aus der übernächsten energetisch höheren Schale mit β usw.. 
Aufgrund der Feinstrukturaufspaltung der Energieniveaus wird bei den L- und M-Se-
rien zusätzlich noch ein numerischer Index verwendet. Abbildung 3.16 b) zeigt als 
Beispiel ein EDX-Spektrum einer Si-dotierten Al2O3 Schicht mit den elementspezifi-
schen Peaks Al-Kα1, O-Kα1 und Si-Kα1. Der kontinuierliche Untergrund aufgrund der 
Bremsstrahlung ist sehr gering aber zwischen den Peaks erkennbar. 
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Abbildung 3-16: a) Wechselwirkungsprozesse b) EDX-Spektrum. 
 3.5.3.2 Energieverlustspektroskopie (EELS) 
Bei der Elektronenenergieverlustspektroskopie (engl: electron energy loss spectros-
copy (EELS)) werden die Elektronen, nachdem sie mit der Probe wechselwirken 
durch das magnetische Prisma eines Energiefilters entsprechend ihrer Energie ört-
lich getrennt, sodass ein Elektronenenergieverlustspektrum aufgenommen werden 
kann. Es existieren zwei verschiedene Ausführungen des Energiefilters, entweder 
am Ende der Elektronensäule (z.B. der Gatan-Imaging-Filter) oder in die Säule inte-
griert (so genannter Omega-Filter mit vier magnetischen Prismen). Ein Energiefilter 
beinhaltet neben dem magnetischen Prisma auch mehrere magnetische Linsen und 
Ablenkspulen. Beim energiegefilterten TEM (EFTEM) wird zusätzlich eine energiese-
lektive Blende verwendet. Die örtliche Trennung der Elektronen nach ihrer Energie 
durch das magnetische Prisma, beruht darauf, dass die Lorentzkraft, die in einem 
senkrecht zur Bewegungsrichtung stehenden Magnetfeld auf bewegte Elektronen 
wirkt, von der kinetischen Energie der Elektronen abhängt. Je größer der Energiever-
lust der Elektronen durch die Wechselwirkung mit der Probe, desto größer der Ab-
lenkwinkel. Die durch das magnetische Prisma entsprechend ihrer Geschwindigkeit 
abgelenkten Elektronen werden mit einer CCD-Kamera ortsaufgelöst detektiert und 
das Signal verstärkt. Das resultierende EELS-Spektrum besteht aus Intensitäts-
counts in Abhängigkeit des Energie-verlustes der Elektronen E. In diesem unter-
scheidet man drei charakteristische Bereiche, den Zero-loss-Bereich (0 < E < 5 eV), 
den Low-loss-Bereich (E < 50 eV) und den High-loss-Bereich (E > 50 eV) (siehe 
Abbildung 3.17). 
a) b) 
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Abbildung 3-17: Schematische Darstellung eines EELS-Spektrums. 
Das intensitätsreiche Zero-loss-Maximum wird von den Elektronen erzeugt, die 
keinen oder einen sehr geringen Energieverlust bei der Wechselwirkung mit der Pro-
be erfahren. Dies sind entweder Elektronen, die ungestreut die Probe passieren oder 
elastisch an den Atomkernen der Probe gestreut werden. Die Breite des Zero-loss-
Peaks entspricht der Auflösung des Spektrometers. Im Low-loss-Bereich des EELS-
Spektrums tritt das Plasmon-Maximum auf. Dieses wird durch die Anregung einer 
Plasmonenschwingung verursacht. Der Plasmon-Peak gibt Auskunft über die Phase. 
Je dicker die Probe desto mehr Valenzelektronen werden angeregt und desto höher 
ist der Plasmon-Peak. Daher kann dieser zudem zur Abschätzung der Probendicke 
verwendet werden. Im Fall der Einfachstreuung gilt nach (Williams und Carter, 2009) 
folgende Beziehung (Gl. 31): 
0I
I
t
p
p  
(Gl. 31) 
mit der Probendicke t, der mittleren freien Plasmonen-Weglänge p (die durchschnit-
tliche in der Probe zurückgelegte Weglänge der Elektronen ohne Anregung einer 
Plasmonenschwingung), der Intensität des Plasmonenpeaks Ip, und der Intensität 
des Zero-loss-Peaks I0.  
Die Intensitätskante im high-loss-Bereich wird durch die Ionisation der inneren 
Schale der Probenatome erzeugt und ihre Lage ist elementspezifisch.  
Die Feinstruktur (ELNES: energy loss near edge structure) entsteht, wenn die 
Elektronen in die freien Energiezustände des Leitungsbandes angeregt werden. Die 
Lage der Ionisationskanten und die Feinstruktur liefern Informationen über den Va-
Experimentelle Durchführung 
82 
lenzzustand des Elements und die Koordinationsumgebung der Atome in einem 
Kristall. Der kontinuierlich abnehmende Untergrund kommt durch inelastische 
Einfach- und Mehrfachstreuungen der Elektronen zustande und liefert keine Infor-
mationen über die Probe. Je dicker die Probe, desto geringer ist das Signal-zu-Unter-
grund-Verhältnis. Daher können lediglich dünne Proben untersucht werden.  
Bei der energiegefilterten Transmissionselektronenmikroskopie (EFTEM) werden mit 
Hilfe einer Selektorblende lediglich Elektronen eines bestimmten schmalen Energie-
intervalls, das heißt ein Ausschnitt des EELS-Spektrums, zur Bildentstehung zuge-
lassen. Auf diese Weise kann zum einen durch Ausblenden der inelastisch gestreu-
ten Elektronen der Kontrast in Hellfeld- und Beugungsbildern vergrößert werden 
(Zero-loss gefilterte TEM-Aufnahmen). Zum anderen kann mittels EFTEM die Ele-
mentverteilung in einer Probe sichtbar gemacht werden, wenn die elementspezifi-
schen Ionisationskanten zur Abbildung verwendet werden. 
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 4 Ergebnisse 
 4.1 Heizexperimente mit FCA-Al2O3-Beschichtungen 
 4.1.1 Amorphe Al2O3-Dünnschichten 
Die amorphen, undotierten und mit 2 at.-% Si-dotierten Al2O3-Dünnschichten wurden 
mittels Filtered Cathodic arc (FCA, dt.: gefilterte kathodische Lichtbogenver-
dampfung) bei Raumtemperatur abgeschieden (siehe Kapitel 3.1). Die TEM-Proben 
der amorphen Dünnschichten wurden konventionell präpariert (siehe Kapitel 3.4.1). 
Die beiden as deposited- Al2O3-Dünnschichten (undotiert und Si-dotiert) wurden im 
TEM untersucht und dann in einem DSC unter Argon-Atmosphäre nacheinander auf 
Temperaturen zwischen 610 °C und 1100 °C aufgeheizt (genauer auf: 610 °C, 
620 °C, 630 °C, 640 °C, 750 °C, 850 °C, 900 °C, 950 °C, 1100 °C) und ohne Halte-
zeit wieder abgekühlt. Die Aufheiz- und Abkühlrate betrugen dabei jeweils 20 °C/min 
(siehe Kapitel 3.2.1). Nach jedem Heizschritt wurden die Proben im TEM untersucht. 
Alle in diesem Kapitel gezeigten TEM-Hellfeldaufnahmen sind zero-loss gefilterte 
EFTEM-Aufnahmen. Die gezeigten Feinbereichsbeugungsbilder wurden, sofern nicht 
anders erwähnt, mit Hilfe der kleinsten SAD-Blende (~ 200 nm Durchmesser des 
erfassten Probenbereichs) aufgenommen. In der gesamten Dissertation werden 
invertierte Beugungsbilder gezeigt.  
Im as-deposited Zustand sind beide Al2O3-Dünnschichten, sowohl die undotierte als 
auch die Si-dotierte, amorph. Dies lässt sich daraus schlussfolgern, dass die TEM-
Hellfeldbilder beider Dünnschichten einen einheitlichen Kontrast aufweisen 
(Abbildung 4.1). Demnach tritt weder Massendickenkontrast aufgrund unterschied-
licher Zusammensetzungen oder Dickenvariationen noch Beugungskontrast auf-
grund kristalliner Keime auf. Des Weiteren zeigen auch die Beugungsbilder die 
amorphe Struktur der Proben, da lediglich diffuse Ringe ohne diskrete Beugungs-
reflexe vorliegen (Abbildung 4.1). 
Nach dem Aufheizen auf 610 °C ist die Si-dotierte Al2O3-Dünnschicht immer noch 
amorph (Abbildung 4.2 b)). Im Gegensatz dazu weist die undotierte Al2O3-Dünn-
schicht neben der amorphen Matrix Nanopartikel mit maximalen Durchmessern von 
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300 nm 300 nm 
ungefähr 10 nm auf. Diese zeigen sich im TEM-Hellfeldbild aufgrund des Beugungs-
kontrastes als schwarze Punkte (Abbildung 4.2 a)).  
 
Abbildung 4-1: TEM-Hellfeld- und SAD-Aufnahmen der a) undotierten und b) Si-dotierten 
 FCA-Al2O3-Dünnschicht im as-deposited Zustand, aus  
 (Müller et al., 2014). 
 
 
Abbildung 4-2: TEM-Hellfeld-Aufnahmen der a) undotierten und b) Si-dotierten FCA-
 Al2O3-Dünnschicht nach dem Aufheizen auf 610 °C in Argon-Atmosphäre, 
 aus (Müller et al., 2014). 
Die SAD-Aufnahme der undotierten Al2O3-Dünnschicht nach dem Aufheizen auf 
610 °C zeigt im Gegensatz zu dem amorphen Beugungsbild der Si-dotierten Probe 
(Abbildung 4.3 b)) Beugungsringe mit schwachen Beugungsreflexen (Abbildung 4.3 
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γ-(311) 
γ-(400) 
b) 
a)). Die beiden erkennbaren Beugungsringe können den Netzebenen (311) und 
(400) der γ-Al2O3-Phase zugeordnet werden.  
 
Abbildung 4-3: SAD-Aufnahmen der a) undotierten und b) Si-dotierten FCA-Al2O3-
 Dünnschicht nach dem Aufheizen auf 610 °C in Argon-Atmosphäre, aus 
 (Müller et al., 2014). 
Das Aufheizen auf 620 °C hat weder bei der undotierten noch bei der Si-dotierten 
Al2O3-Dünnschicht morphologische Veränderungen bewirkt, daher werden die 
Ergebnisse hier nicht angeführt. 
Das Aufheizen auf 630 °C führt im Fall der undotierten Probe dazu, dass sich iso-
lierte, runde, kristalline Bereiche in der amorphen/nanokristallinen Matrix ausbilden 
(Abbildung 4.4). Bei der Untersuchung des einige hundert μm großen elektronen-
transparenten Probenbereiches konnten lediglich wenige, vereinzelt vorliegende kris-
talline Bereiche gefunden werden. Diese weisen einen maximalen Durchmesser von 
etwa 2,5 µm auf. Das Beugungsbild zeigt, dass der kristalline Bereich polykristallin 
ist, das heißt aus mehreren Körnern besteht. Die ausgeprägten Beugungsreflexe bil-
den Beugungsringe, die sich den Netzebenen der γ-Al2O3-Phase zuordnen lassen 
(Abbildung 4.4 a)). Die Aufnahme einer TEM-Hellfeld-Kippserie zeigte, dass die 
schwarzen Bereiche aus dem Beugungskontrast resultieren, da sie beim Kippen der 
Probe durch den kristallinen Bereich wandern, wohingegen die weißen Bereiche un-
abhängig von dem Kippwinkel sind. Demnach sind die weißen Bereiche vermutlich 
Poren oder Risse in der Dünnschicht, vielleicht hervorgerufen durch das schnelle 
Wachstum und die Koaleszenz (das Zusammenwachsen) der kristallinen Bereiche. 
Neben den großen polykristallinen Bereichen existieren immer noch γ-Al2O3-
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Nanopartikel in der amorphen Matrix (Abbildung 4.4 b)). Die Nanopartikel bilden sich 
vermutlich bevorzugt an der Oberfläche der Dünnschicht und an der Grenzfläche zu 
der Si3N4-Schicht. Die meisten von ihnen erreichen nicht die kritische Keimgröße und 
zerfallen wieder und nur wenige erreichen die kritische Keimgröße und wachsen zu 
den großen kristallinen Bereichen zusammen. 
 
Abbildung 4-4: TEM-Hellfeld- und SAD-Aufnahmen a) eines kristallinen Bereichs und b) 
 der nanokristallinen Matrix der undotierten FCA-Al2O3-Dünnschicht nach 
 dem Aufheizen auf 630 °C in Argon-Atmosphäre, aus (Müller et al., 2014). 
Im Gegensatz dazu ist die Si-dotierte FCA-Al2O3-Dünnschicht nach dem Aufheizen 
auf 630 °C immer noch komplett amorph.  
Nach dem Aufheizen der undotierten Al2O3-Dünnschicht auf 640 °C haben sich 
zusätzliche runde, polykristalline γ-Al2O3-Bereiche innerhalb der amorphen/nano-
kristallinen Matrix ausgebildet, die Durchmesser bis zu 5,5 µm aufweisen 
(Abbildung 4.5). Die mit den Pfeilen markierten wurmförmigen, schwarzen Strukturen 
sind FeOx-Nanopartikel, die sich beim Ätzen des Si-Wafers mit KOH auf der Rücksei-
te der Si3N4-Schicht anlagern. Dies wurde mit TEM-Tomographie- und REM-Untersu-
chungen bestätigt. Die FeOx-Partikel kommen demnach nicht in Kontakt mit der 
Al2O3-Schicht und üben daher keinen Einfluss beim Aufheizen aus. Sie wurden 
sowohl bei der undotierten als auch bei der Si-dotierten FCA-Probe nachgewiesen. 
Im Gegensatz dazu ist die Si-dotierte FCA-Al2O3-Dünnschicht nach dem Aufheizen 
auf 640 °C immer noch komplett amorph (wird hier nicht gezeigt, da die TEM-
Hellfeld- und die SAD-Aufnahme genauso aussehen wie in Abbildung 4.3 b)). 
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Abbildung 4-5: TEM-Hellfeld-Aufnahmen a) mehrerer kristalliner Bereiche und b) eines 
 großen kristallinen Bereiches innerhalb der amorphen/nanokristalllinen 
 Matrix der undotierten FCA-Al2O3-Dünnschicht nach dem Aufheizen auf 
 640 °C in Argon-Atmosphäre, aus (Müller et al., 2014). 
Das Aufheizen der undotierten Al2O3-Dünnschicht auf 750 °C führt zur Ausbildung 
einer komplett polykristallinen γ-Al2O3-Schicht (Abbildung 4.6). Der Vergleich der 
Abbildungen 4.5 und 4.6 zeigt, dass die Morphologie der komplett kristallinen Schicht 
der Morphologie der kristallinen Bereiche innerhalb der amorphen/nanokristallinen 
Matrix sehr ähnelt. Genauso wie bei den runden, kristallinen Bereichen kann man 
auch bei der komplett kristallinen Schicht die schwarzen Strukturen, die aus dem 
Beugungskontrast resultieren, sowie die hellen Strukturen, die vermutlich Risse bzw. 
Poren in der Schicht sind, erkennen. 
Die SAD-Aufnahme, die mit Hilfe der mittelgroßen SAD-Blende (~ 400 nm 
Durchmesser des erfassten Probenbereichs) aus einem Bereich der kristallinen, 
undotierten Al2O3-Schicht nach dem Heizen bei 750 °C aufgenommen wurde, zeigt 
ausgeprägte Reflexe. Die polykristallinen Ringe lassen sich alle durch die 
Netzebenen der γ-Al2O3-Phase indizieren (Abbildung 4.7). 
Im Gegensatz dazu ist die Si-dotierte FCA-Al2O3-Dünnschicht nach dem Aufheizen 
auf 750 °C immer noch komplett amorph (wird hier nicht gezeigt, da das TEM-Hell-
feld- und die SAD-Aufnahme genauso aussehen wie in Abbildung 4.3 b)). 
Nach dem Aufheizen auf 850 °C ist die undotierte FCA-Al2O3-Dünnschicht immer 
noch komplett kristallin (γ-Al2O3-Phase) und weist dieselbe Morphologie wie nach 
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dem Heizen bei 750 °C auf, wohingegen die Si-dotierte FCA-Al2O3-Dünnschicht 
immer noch komplett amorph ist (Aufnahmen werden hier nicht gezeigt). 
 
Abbildung 4-6: TEM-Hellfeld-Aufnahmen der undotierten FCA-Al2O3-Dünnschicht nach 
 dem Aufheizen auf 750 °C in Argon-Atmosphäre, aus (Müller et al., 2014). 
 
Abbildung 4-7: SAD-Aufnahme (mittelgroße SAD-Blende) der undotierten FCA-Al2O3-
 Dünnschicht nach dem Aufheizen auf 750 °C in Argon-Atmosphäre, aus 
 (Müller et al., 2014). 
Das Aufheizen auf 900 °C führt bei der undotierten FCA-Al2O3-Dünnschicht dazu, 
dass die Probe im dünnen, gedimpelten und geätzten Bereich bricht. Dies wurde 
mehrfach mit anderen undotierten Proben wiederholt, die zuvor die gleiche Heiz-
sequenz (610 - 900 °C) mit den Abkühlschritten zwischen jedem Heizschritt durch-
laufen haben, mit dem Ergebnis, dass alle Proben nach dem Heizen auf 900 °C in-
nerhalb des dünnen Bereiches gebrochen sind. Dennoch konnte bei der TEM-Unter-
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suchung einer gebrochenen Probe am Rand des gebrochenen Bereiches ein Teil der 
Al2O3-Schicht gefunden werden, der dünn genug war, um auswertbare Hellfeld- und 
Beugungsaufnahmen aufzunehmen (Abbildung 4.8). In diesem Bereich haben sich 
nach dem Bruch der Probe vermutlich mehrere Lagen der Al2O3/Si3N4-Schicht über-
einander gelegt, da die TEM-Untersuchung gezeigt hat, dass der Bereich relativ dick 
ist. Die TEM-Hellfeldaufnahme zeigt, dass die Al2O3-Korngröße zugenommen hat 
(Kornvergröberung). Darüber hinaus weist das Beugungsbild zusätzliche Reflexe auf, 
die in Abbildung 4.8 b) mit Pfeilen markiert wurden und die der α-Al2O3-Phase zuge-
ordnet werden können. Die Korngrößenzunahme und die Phasenumwandlung der γ- 
in die α-Al2O3-Phase führen beim Aufheizen vermutlich zu thermomechanischen 
Spannungen in der Schicht, die wiederum den Bruch der Probe an der dünnsten 
Stelle zur Folge haben. Dass der Bruch der Probe durch die unterschiedlichen Wär-
meausdehnungskoeffizienten der Si-, der Si3N4- bzw. der Al2O3-Schicht hervorgeru-
fen wird, kann ausgeschlossen werden, da die Si-dotierten Proben auf höhere Tem-
peraturen aufgeheizt werden konnten ohne zu brechen. 
 
Abbildung 4-8: a) TEM-Hellfeld- und b) SAD-Aufnahme der undotierten FCA-Al2O3-
 Dünnschicht nach dem Aufheizen auf 900 °C in Argon-Atmosphäre, aus 
 (Müller et al., 2014). 
Im Gegensatz dazu ist die Si-dotierte FCA-Al2O3-Dünnschicht nach dem Aufheizen 
auf 900 °C immer noch komplett amorph, wie in der TEM-Hellfeld- und der SAD-Auf-
nahme in Abbildung 4.9 zu sehen ist. Die Dotierung mit Si unterdrückt demnach 
effektiv die Keimbildung und Kristallisation in der amorphen Al2O3-Schicht bis zu 
einer Temperatur von 900 °C. 
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Abbildung 4-9: a) TEM-Hellfeld- und b) SAD-Aufnahme der Si-dotierten FCA-Al2O3-
 Dünnschicht nach dem Aufheizen auf 900 °C in Argon-Atmosphäre, aus 
 (Müller et al., 2014). 
Nach dem Aufheizen auf 950 °C können bei der Si-dotierte FCA-Al2O3-Dünnschicht 
runde, kristalline Bereiche in einer amorphen Matrix ausgemacht werden. Die Kris-
tallisation fand somit zwischen 900 und 950 °C statt. Die kristallinen Bereiche weisen 
Durchmesser von 100 bis 700 nm auf und sind im Vergleich zu den kristallinen Be-
reichen der undotierten Probe bei 630 °C zahlreicher vorhanden. Darüber hinaus un-
terscheidet sich auch die Morphologie der kristallinen Bereiche der undotierten und 
der Si-dotierten Probe voneinander. Innerhalb der kristallinen Bereiche der Si-dotier-
ten FCA-Al2O3-Dünnschicht können zwar auch schwarze Beugungskontraststruktu-
ren ausgemacht werden, Risse und Poren weisen die Bereiche im Gegensatz zu den 
Bereichen der undotierten Probe (Abbildung 4.4) aber nicht auf. Die Beugungs-
kontrast-Strukturen sind so genannte Biegekonturen. Die Doppellinien zeigen, dass 
charakteristische Biegekonturen von etwas gebogenen, relativ großen, einkristallinen 
Bereichen vorliegen (siehe Abbildung 4.10 b)). Die Größe der einkristallinen Bereiche 
lässt sich aus der Länge der Doppellinien schließen. Die maximale Länge der Dop-
pellinie in Abbildung 4.10 b) ist 100 nm. Demnach weisen die Körner in den beiden 
größeren kristallinen Bereichen einen maximalen Durchmesser von etwa 100 nm auf. 
100 nm 
a) b) 
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Abbildung 4-10: TEM-Hellfeld-Aufnahmen der Si-dotierten FCA-Al2O3-Dünnschicht nach 
 dem Aufheizen auf 950 °C in Argon-Atmosphäre, aus (Müller et al., 2014). 
Die SAD-Aufnahmen zeigen, dass die kristallinen Bereiche der Si-dotierten FCA-
Al2O3-Dünnschicht nach dem Aufheizen auf 950 °C die γ-Al2O3-Phase aufweisen 
wohingegen die Matrix amorph ist (Abbildung 4.11).  
 
Abbildung 4-11: TEM-Hellfeld- und SAD-Aufnahmen a) eines kristallinen Bereichs 
 (mittelgroße SAD-Blende) und b) innerhalb der amorphen Matrix (kleine 
 SAD-Blende) der Si-dotierten FCA-Al2O3-Dünnschicht nach dem 
 Aufheizen auf 950 °C in Argon-Atmosphäre, aus (Müller et al., 2014). 
Nach dem Aufheizen der Si-dotierten FCA-Al2O3-Dünnschicht auf 1100 °C stellt man 
fest, dass eine Phasentrennung stattgefunden hat. Es liegen Nadeln in einer eher 
strukturlosen Matrix vor (Abbildung 4.12). Die Nadeln weisen einen dunklen Kontrast 
a) b) 
1 µm 300 nm 
b) 
200 nm 
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mit Biegekonturen auf, wohingegen die Matrix einen hellgrauen Kontrast mit 
schwachen, dunklen Beugungskontrast-Strukturen aufweist. Die Nadeln weisen eine 
Dicke von 25-130 nm auf, wobei Längen von bis zu 1 µm erreicht werden können.  
 
Abbildung 4-12: TEM-Hellfeld-Aufnahmen der Si-dotierten FCA-Al2O3-Dünnschicht nach 
 dem Aufheizen auf 1100 °C in Argon-Atmosphäre, abgeändert aus 
 (Müller et al., 2014). 
Innerhalb der Matrix wurde ein polykristallines Beugungsbild aufgenommen, welches 
das Vorliegen der γ-Al2O3-Phase zeigt (Abbildung 4.13 a)). Zur Klärung der Kris-
tallstruktur der Nadeln wurde ein Beugungsbild mit einer großen SAD-Blende, bei der 
der Durchmesser des erfassten Probenbereichs im µm-Bereich liegt, aufgenommen 
und während der Aufnahme die Probe zusätzlich noch bewegt. Auf diese Weise trägt 
ein relativ großer Probenbereich zum Beugungsbild bei und man erhält ein 
Beugungsbild mit vielen Beugungsreflexen und vielen eher geschlossenen 
polykristallinen Beugungsringen (Abbildung 4.13 b)). Das Beugungsbild lässt 
vermuten, dass zwei unterschiedliche Phasen vorliegen, da neben den eher 
schwachen, kontinuierlichen Ringen auch Ringe ausgemacht werden können, die 
von ausgeprägten Beugungsreflexen gebildet werden. Je kleiner die Korngröße des-
to schwächer sind die Beugungsreflexe und desto kontinuierlicher sind die Beu-
gungsringe (siehe Abbildung 3.7). Daher lassen sich die schwachen, kontinuierlichen 
Beugungsringe der Matrixphase mit kleiner Korngröße zuordnen, wohingegen sich 
die ausgeprägten Beugungsreflexe den größeren Nadeln zuordnen lassen. 
a) b) 
1 µm 200 nm 
Nadel 
Matrix 
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Abbildung 4-13: SAD-Aufnahmen innerhalb a) der Matrix (kleinste SAD-Blende) und b) 
 eines einige µm großen Probenbereichs (größte SAD-Blende) der Si-
 dotierten FCA-Al2O3-Dünnschicht nach dem Aufheizen auf 1100 °C in Ar-
 Atmosphäre, abgeändert aus (Müller et al., 2014). 
In Abbildung 4.14 wird das Beugungsbild aus Abbildung 4.13 b) mit den simulierten 
Beugungsbildern der γ-Al2O3-Phase (ICSD Nr. 66559), einer Mullitphase mit der Zu-
sammensetzung Al4,664O9,68Si1,357 (Raumgruppe Pbam, ICSD Nr. 28544) und der α-
Al2O3-Phase (ICSD Nr. 93096) verglichen. Einige simulierte Ringe der γ-Al2O3-
Phase, vor allem die starken Reflexe der (311), (400) und (440)-Ebene stimmen gut 
mit den realen Beugungsringen überein, genauer gesagt mit den schwachen, 
kontinuierlichen Beugungsringen (Abbildung 4.14 a)). Die stärker ausgeprägten 
Beugungsreflexe können, wie erwartet, nicht der γ-Al2O3-Phase zugeordnet werden. 
Die simulierten Beugungsringe der Mullitphase passen hingegen gut mit diesen 
Beugungsreflexen überein (Abbildung 4.14 b)). Das Vorliegen der α-Al2O3-Phase 
kann ausgeschlossen werden, da die meisten simulierten Reflexe der α-Al2O3-Phase 
nicht mit dem realen Beugungsbild übereinstimmen (Abbildung 4.14 c)). 
In der STEM-HAADF-Aufnahme (Abbildung 4.15) sind die Nadeln hell im Vergleich 
zur eher strukturlosen Matrix. Die nadelförmige Mullit-Phase ist die dominierende 
Phase. Dennoch können Bereiche in der Schicht ausgemacht werden, in denen vor-
wiegend die Matrix vorliegt. Einerseits liegen kreisförmige Matrixbereiche mit maxi-
malen Durchmessern von etwa 700 nm vor (Abbildung 4.15 a)). Andererseits existie-
ren ringförmige Matrixstrukturen mit Durchmessern bis zu 2 µm, wobei sowohl 
 
γ-(440) 
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γ-(222) 
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a) b) 
kontinuierliche 
Ringe 
ausgeprägte Beugungsreflexe 
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außerhalb des Ringes als auch im Inneren des Ringes Nadeln vorzufinden sind, 
sodass eine Struktur erzeugt wird, die einem Donut ähnelt (Abbildung 4.15 b)). 
 
Abbildung 4-14: SAD-Aufnahme innerhalb eines µm großen Bereichs der Si-dotierten 
 FCA-Al2O3-Dünnschicht nach dem Aufheizen auf 1100 °C in Argon- 
 Atmosphäre mit den simulierten Beugungsringen der a) γ-Al2O3-Phase 
 (ICSD Nr. 66559), der b) Mullit-Phase mit der Zusammensetzung 
 Al4,664O9,68Si1,357 (ICSD Nr. 28544) und der c) α-Al2O3-Phase (ICSD Nr. 
 93096), abgeändert aus (Müller et al., 2014). 
Durch eine dieser Donut-förmigen Strukturen wurde ein Drift-korrigierter EDX-Linien-
scan aufgenommen. In Abbildung 4.16 wird die Position des Linescans durch die in 
a) b) 
c) 
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der HAADF-Aufnahme eingezeichnete rote Linie angedeutet. Das zugehörige Spek-
trum ist in Abbildung 4.16 b) dargestellt. Sowohl der Al- als auch der O-Gehalt ist im 
Bereich der Nadeln ungefähr 3-Mal größer als im Matrixbereich. Dies kann durch den 
Dickeneffekt erklärt werden. Die Si- und N-Signale resultieren größtenteils aus der 
Si3N4-Schicht und weisen daher einen relativ konstanten Verlauf auf. Das Si-Signal 
steigt aber im Bereich der Nadeln etwas an. 
 
Abbildung 4-15: STEM-HAADF-Aufnahmen der Si-dotierten FCA-Al2O3-Dünnschicht nach 
 dem Aufheizen auf 1100 °C in Argon-Atmosphäre, aus 
 (Müller et al., 2014). 
 
Abbildung 4-16: a) STEM-HAADF-Aufnahme und b) Spektrum eines Drift korrigierten 
 EDX-Linienscans der Donut-förmigen Strukturen in der Si-dotierten FCA-
 Al2O3-Dünnschicht nach dem Aufheizen auf 1100 °C in Argon-
 Atmosphäre, aus (Müller et al., 2014). 
Zur Entstehung der Mullit-Phase, insbesondere der zwei auffälligen, verschiedenen 
Strukturen, die gebildet werden, die kreisförmigen und Donut-förmigen (Abbil-
500 nm 500 nm 
a) b) 
a) b) 
500 nm 
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dung 4.15), wurde folgendes Modell entwickelt, welches schematisch in Abbil-
dung 4.17 dargestellt ist. Dieses Modell geht davon aus, dass Si zu Beginn statis-
tisch verteilt in der amorphen Schicht vorliegt, da die FCA-Abscheidung bei Raum-
temperatur durchgeführt wurde und dadurch die Diffusion des Si kinetisch gehemmt 
war. Keimbildung und Keimwachstum der γ-Al2O3-Phase führt dazu, dass sich Si in 
der umgebenden amorphen Matrix anreichert, da Si nicht in die γ-Al2O3-Phase einge-
baut wird. Bei hinreichend hohen Temperaturen kann die Mullitbildung in den Si-
reichen Bereichen stattfinden. Auf diese Weise entstehen Strukturen, bei denen poly-
kristalline γ-Al2O3-Bereiche von Mullit-Nadeln umgeben sind (Abbildung 4.17 a)). 
Sind die die polykristallinen γ-Al2O3-Bereiche relativ groß bleibt Si, das nicht nach 
außen in den amorphen Bereich diffundieren konnte bevor die Temperaturen zur 
Mullitbildung erreicht wurden, an den Korngrenzen im Inneren der polykristalline γ-
Al2O3-Bereiche zurück. Auf diese Weise bilden sich nicht nur außerhalb der großen 
γ-Al2O3-Bereiche im Si-angereicherten amorphen Bereich Mullit-Nadeln, sondern 
auch im Inneren an den Si-reichen γ-Al2O3-Korngrenzen, sodass donutförmige 
Strukturen entstehen (Abbildung 4.17 b)). 
Die TEM-Untersuchungen der aufgeheizten, undotierten und Si-dotierten amorphen 
FCA-Al2O3-Dünnschicht haben gezeigt, dass eine Dotierung mit 2 at.-% Si die ther-
mische Stabilität der amorphen Phase erhöht. Keimbildung und Wachstum der γ-
Al2O3-Kristalle finden bei der Si-dotierten Probe im Vergleich zur undotierten Probe 
bei mindestens 290 °C höheren Temperaturen statt. Innerhalb der Si-dotierten, amor-
phen Matrix werden demnach höhere Aktivierungsenergien für Keimbildung und/oder 
-wachstum benötigt als in der undotierten amorphen Matrix. Ob die Erhöhung der 
Aktivierungsenergie durch die Verringerung der freien Gibbs-Energie der amorphen 
Phase oder durch Erhöhung der maximalen Gibbs-Energie, die zur Kristallisation 
überwunden werden muss, stattfindet, kann an dieser Stelle mit den vorhandenen 
Ergebnissen nicht beurteilt werden. Darüber hinaus werden bei der Keimbildung und 
-wachstum der γ-Al2O3-Kristalle in der Si-dotierten FCA-Al2O3-Dünnschicht im 
Gegensatz zur undotierten Probe keine Poren oder Risse induziert und die Proben 
brechen nicht beim Aufheizen bis 900 °C, wie die undotierten Proben vermutlich 
aufgrund der Umwandlung in die α-Al2O3-Phase, sondern können bis mindestens 
1100 °C geheizt werden. Nach dem Aufheizen auf 1100 °C lässt sich bei der Si-do-
tierten Probe neben der γ-Al2O3- auch die Mullit-Phase feststellen. Des Weiteren 
erhöht die Si-Dotierung den γ-Al2O3-Stabilitätsbereich um mindestens 100 °C. 
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Abbildung 4-17: Schematische Darstellung der Mullitbildung, abgeändert aus  
 (Müller et al., 2014). 
 4.1.2 Kristalline Al2O3-Schichten 
Die kristallinen, undotierten sowie Si-dotierten Al2O3-Schichten wurden mittels FCA 
bei 650 °C Substrattemperatur abgeschieden (siehe Kapitel 3.1). Die Heizexperimen-
te wurden in Umgebungsatmosphäre durchgeführt. Dabei wurden die Proben se-
quenziell eine Stunde in dem Temperaturbereich 800-1300 °C geheizt (siehe Kapitel 
3.2.1). Die undotierte Probe wurde nach dem Heizen auf 900 °C und 1000 °C und die 
Si-dotierte Probe nach dem Heizen auf 900 °C und 1200 °C im TEM untersucht. Die 
TEM-Proben wurden mittels FIB hergestellt (siehe Kapitel 3.4.2). Mit Ausnahme der 
TEM-Hellfeld-Übersichtsaufnahmen sind alle TEM-Hellfeldaufnahmen zero-loss gefil-
tert. Alle dargestellten Beugungsaufnahmen wurden mit der kleinsten SAD-Blende 
(~ 200 nm Durchmesser) aufgenommen. 
 4.1.2.1 Undotierte kristalline Proben 
In Abbildung 4.18 ist eine Hellfeld-Übersichtsaufnahme der undotierten, kristallinen 
FCA-Al2O3-Schicht dargestellt. Die Schichtdicke beträgt etwa 3,5 µm. Die Mikro-
struktur der Schicht ist kolumnar und porös. Ein Grund hierfür kann die geringe Be-
a) 
b) 
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weglichkeit der Schichtatome aufgrund der fehlenden Substrat-Vorspannung bei der 
Abscheidung sein. Die hellen Bereiche stellen Poren in der Schicht dar. Die Poren 
sind länglich und senkrecht zur Schichtstruktur ausgerichtet und erreichen Längen 
bis zu 1,2 µm. Darüber hinaus weist die Probe eine 80 nm dicke, dichtere Grenz-
flächenschicht zum Si-Substrat hin auf.  
 
Abbildung 4-18: TEM-Hellfeld-Übersichtsaufnahme der undotierten FCA-Al2O3-Schicht im 
 as-deposited Zustand. 
Die SAD-Aufnahmen im Bereich der Grenz- bzw. der Oberfläche der undotierten, as 
deposited FCA-Al2O3-Schicht sind beide polykristallin (Abbildung 4.19). Durch Aus-
messen der d-Werte lässt sich bei beiden Beugungsbildern die γ-Al2O3-Phase nach-
weisen. In den beiden Beugungsbildern wurden den beiden ausgeprägten Beu-
gungsringen die entsprechenden γ-Al2O3-Netzebenen, (440) und (400), zugeordnet. 
Beide Beugungsbilder weisen zudem einen relativ starken diffusen Hintergrund auf. 
Demnach ist ein Teil der Al2O3-Schicht amorph. Der amorphe Anteil an der 
Grenzschicht ist etwas höher als in der Mitte der Schicht. Eine mögliche Erklärung 
hierfür kann sein, dass Si aus dem Wafer in die Al2O3-Schicht diffundiert ist und dort 
die amorphe Phase stabilisiert.  
1 µm Si 
Al2O3 
W (FIB) 
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Abbildung 4-19: TEM-Hellfeld- und SAD-Aufnahmen an der a) Grenzfläche zum Si-Wafer 
 und b) Oberfläche der undotierten FCA-Al2O3-Schicht im as-deposited 
 Zustand. 
Das einstündige Aufheizen der undotierten, kristallinen FCA-Al2O3-Schicht auf 
900 °C in Umgebungsatmosphäre, führt dazu, dass sich zwei verschiedene morpho-
logische Schichten ausbilden, auf der einen Seite eine 500 nm-1 µm dicke Schicht an 
der Oberfläche und auf der anderen Seite eine 1-2 µm dicke poröse Schicht an der 
Grenzfläche zum Si-Substrat (Abbildung 4.20). Die Porosität der porösen Schicht ist 
höher als bei der as-deposited Probe, wobei eine Vorzugsrichtung der Poren nicht 
mehr besteht. Die Poren erreichen nun Durchmesser bis zu 500 nm. 
Die SAD-Aufnahme innerhalb der porösen Schicht weist polykristalline Ringe auf, die 
der γ-Al2O3-Phase zugeordnet werden können (Abbildung 4.21 a)). Der amorphe 
Anteil innerhalb der porösen Schicht ist auch nach dem Heizen auf 900 °C immer 
noch relativ hoch, da der diffuse Hintergrund in der SAD-Aufnahme immer noch 
relativ stark ist. Die SAD-Aufnahme innerhalb der dichten Schicht zeigt auch ein poly-
kristallines Beugungsbild, aber mit einem viel geringeren amorphen Anteil (Abbildung 
4.21 b)). Die meisten Beugungsreflexe sind relativ klein, liegen nah beieinander, das 
heißt die Korngröße innerhalb der dichten Schicht ist im Nanometerbereich. Die auf-
tretenden Beugungsringe lassen sich durch das Vorliegen der γ-Al2O3-Phase 
erklären. Aufgrund des geringeren amorphen Anteils, sind auch die Beugungsringe 
der Netzebenen (220) und (311), die geringere d-Werte aufweisen, erkennbar. 
a) b) 
γ-(440) 
γ-(400) 
γ-(440) 
γ-(400) 
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Abbildung 4-20: TEM-Hellfeld-Übersichtsaufnahme der bei 900 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten undotierten FCA-Al2O3-Schicht. 
   
Abbildung 4-21: TEM-Hellfeld- und SAD-Aufnahmen an der a) Grenzfläche zum Si-Wafer 
 und b) Oberfläche der bei 900 °C 1 h in Umgebungsatmosphäre 
 geheizten undotierten FCA-Al2O3-Schicht. 
Nach dem einstündigen Aufheizen auf 1000 °C in Umgebungsatmosphäre weist die 
undotierte, kristalline FCA-Al2O3-Schicht immer noch eine dichte bis zu 1 µm dicke 
Oberflächenschicht und eine bis zu 1 µm dicke poröse untere Schicht auf (Abbildung 
4.22). Die Poren innerhalb der porösen Schicht erreichen Durchmesser bis zu 
500 nm. 
W (FIB) 
Dichte Schicht 
Poröse Schicht 
Si-Wafer 1 µm 
a) b) 
γ-(220) 
γ-(311) 
γ-(400) 
γ-(440) γ-(440) 
γ-(400) 
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Abbildung 4-22: TEM-Hellfeld-Übersichtsaufnahme der bei 1000 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten undotierten FCA-Al2O3-Schicht. 
Die SAD-Aufnahmen innerhalb der porösen und der dichten Schicht zeigen, dass 
zwischen 900 °C und 1000 °C Keimbildungs- und Keimwachstumsprozesse stattge-
funden haben, da nach dem Aufheizen auf 1000 °C der diffuse Hintergrund geringer 
und die Beugungsreflexe stärker ausgeprägt sind als nach dem Aufheizen auf 900 °C 
(Abbildung 4.23). Das Beugungsbild, das innerhalb der porösen Schicht aufgenom-
men wurde, weist nach wie vor lediglich Beugungsreflexe auf, die der γ-Al2O3-Phase 
zugeordnet werden können (Abbildung 4.23 a)). Aufgrund des geringeren amorphen 
Anteils im Vergleich zu dem Beugungsbild aus der porösen Schicht nach dem 
Heizen auf 900 °C sind nun neben den Reflexen der (440)- und (400)-Netzebenen 
auch die Reflexe der (311)-Netzebene im Beugungsbild erkennbar. Im Gegensatz 
dazu lassen sich die Beugungsreflexe im Beugungsbild der dichten Schicht (Abbil-
dung 4.23 b)) nicht mehr allein durch das Vorliegen der γ-Al2O3-Phase erklären. 
Neben den Beugungsringen, die sich den Netzebenen der γ-Al2O3-Phase zuordnen 
lassen, wie beispielsweise die (440) und (400)-Netzebenen, weist das Beugungsbild 
weitere Beugungsringe auf, die vermutlich der θ-Al2O3-Phase zugeordnet werden 
können. Darüber hinaus weist das Beugungsbild so genannte Streaks auf. Das sind 
Streifen, die durch die Beugungspunkte verlaufen, parallel angeordnet sind und somit 
in eine ausgezeichnete Richtung weisen. Die Streifen resultieren aus planaren De-
fekten, beispielsweise Stapelfehler oder Zwillingsgrenzen, die entlang der Normalen 
dieser Richtung orientiert sind. Die Mikrostruktur der θ-Al2O3-Phase zeichnet sich 
W (FIB) 
Dichte Schicht 
Poröse Schicht 
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nach Wang et al. durch die Existenz von Zwillingen aus, was die Streaks im Beu-
gungsbild erklären würde (Wang et al., 1998). 
    
Abbildung 4-23: TEM-Hellfeld- und SAD-Aufnahmen an der a) Grenzfläche zum Si-Wafer 
 und b) Oberfläche der bei 1000 °C 1 h in Umgebungsatmosphäre 
 geheizten undotierten FCA-Al2O3-Schicht. 
Abbildung 4.24 zeigt das Beugungsbild aus der dichten Oberflächenschicht zusam-
men mit den simulierten Ringen der a) γ-Al2O3- und b) θ-Al2O3-Phase. Wie man sieht 
stimmen die simulierten Ringe der γ-Al2O3- sowie der θ-Al2O3-Phase gut mit dem 
realen Beugungsbild überein, wobei die θ-Al2O3-Phase mit mehr Beugungsreflexen 
übereinstimmt als die γ-Al2O3, da sie auch mehr polykristalline Beugungsringe auf-
weist. Demzufolge ist das Vorliegen der θ-Al2O3-Phase in der dichten Oberflächen-
schicht sehr wahrscheinlich. Das Vorliegen der γ-Al2O3-Phase kann aber nicht aus-
geschlossen werden. Der Vergleich des realen Beugungsbildes aus der dichten 
Oberflächenschicht mit den simulierten Beugungsringen der α-Al2O3-Phase hat ge-
zeigt, dass das Vorliegen der α-Al2O3-Phase unwahrscheinlich ist, da die simulierten 
Ringe nur mit wenigen Beugungsreflexen übereinstimmen (wird hier nicht gezeigt).  
a) b) 
γ-(311) 
γ-(440) 
γ-(400) 
0.2 µm 
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Abbildung 4-24:  SAD-Aufnahme an der Oberfläche der bei 1000 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten undotierten FCA-Al2O3-Schicht mit den 
 simulierten Beugungsringen der a) γ-Al2O3- (ICSD-Nr.: 66559) und der 
 b) θ-Al2O3-Phase (ICSD-Nr.: 66560). 
Die TEM-Hellfeld-Aufnahmen in Abbildung 4.25 zeigen, dass die Korngröße im 
porösen Bereich etwa 10 nm beträgt b), wohingegen größere Korngrößen bis zu 
50 nm in der dichten Oberflächenschicht erreicht werden a). Darüber hinaus hat sich 
eine 20 nm dicke SiO2-Zwischenschicht an der Grenzfläche zum Si-Substrat gebildet 
c). Demnach ist Sauerstoff beim Aufheizen durch die Al2O3-Schicht bis zum Si-Wafer 
diffundiert und hat diesen oxidiert. 
 
a) b) 
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Abbildung 4-25:  TEM-Hellfeld-Aufnahmen a) an der Oberfläche b) im porösen Bereich und 
 c) an der Grenzfläche zum Si-Wafer der bei 1000 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten undotierten FCA-Al2O3-Schicht. 
 4.1.2.2 Si-dotierte kristalline Proben 
Die TEM-Hellfeld-Aufnahme der Si-dotierten Al2O3-Schicht im as-deposited Zustand 
(Abbildung 4.26 a)) zeigt, dass diese genauso wie die undotierte Al2O3-Schicht porös 
ist. Die Poren sind aber im Vergleich zur undotierten Schicht kleiner und nicht senk-
recht zur Schichtstruktur sondern schräg ausgerichtet, sodass V-förmige Poren gebil-
det werden. Die Schichtdicke beträgt 3,7 µm. Im Gegensatz zur undotierten Schicht 
existiert keine Grenzflächenschicht zum Si-Substrat hin. Das Beugungsbild in Abbil-
dung 4.26 b) zeigt, dass die Schicht einen sehr großen amorphen Anteil aufweist. 
Der amorphe Anteil ist dabei größer und die Korngröße kleiner im Vergleich zur 
undotierten, as-deposited FCA-Al2O3-Schicht (Abbildung 4.19). Die vorhandenen 
Si SiO2 Al2O3 
b) 
c) 
a) 
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nanokristallinen Beugungsreflexe lassen sich der γ-Al2O3-Phase zuordnen. EDX-
Flächenmessungen nach beträgt das Al:Si-Verhältnis etwa 27 (hier nicht gezeigt). 
Hierbei wird lediglich das Al:Si-Verhältnis und kein Absolutwert für die Si-Dotierung 
angeben, da die EDX-Messung nicht kalibriert war (standardlose EDX-Messung). 
Nicht kalibriert meint dabei, dass im Rahmen dieser Dissertation keine Si-dotierte 
Al2O3-Vergleichsprobe mit bekannter Zusammensetzung und Dicke mittels 
STEM/EDX untersucht wurde. 
   
Abbildung 4-26: a) TEM-Hellfeld-Übersichts- und b) SAD-Aufnahme der Si-dotierten FCA-
 Al2O3-Schicht im as-deposited Zustand. 
Nach dem einstündigen Aufheizen der Si-dotierten Al2O3-Schicht auf 900 °C in Um-
gebungsatmosphäre hat sich die Schichtmorphologie nicht merklich im Vergleich 
zum as-deposited Zustand verändert (Abbildung 4.27). Die Poren haben sich nicht 
merklich vergrößert und sind immer noch schräg zur Schichtstruktur ausgerichtet. 
Die SAD-Aufnahme (Abbildung 4.28) zeigt, dass beim Aufheizen auf 900 °C Keim-
bildungs- und Keimwachstums-Prozesse innerhalb der Si-dotierten Al2O3-Schicht 
stattgefunden haben, da sehr mehr und stärker ausgeprägte Beugungsreflexe 
erkennbar sind und der diffuse Hintergrund etwas abgenommen hat. Die Beugungs-
ringe lassen sich der γ-Al2O3-Phase zuordnen. 
1 µm 
a) b) 
γ-(440) 
γ-(400) 
Si 
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Abbildung 4-27:  TEM-Hellfeld-Übersichtsaufnahme der bei 900 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten Si-dotierten FCA-Al2O3-Schicht. 
 
Abbildung 4-28: TEM-Hellfeld- und SAD-Aufnahme der bei 900 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten Si-dotierten FCA-Al2O3-Schicht. 
Auch das einstündige Aufheizen auf 1200 °C in Luft führt zu keiner merklichen 
morphologischen Veränderung der Schicht, wie die TEM-Übersichts-Hellfeld-Aufnah-
me der Lamelle in Abbildung 4.29 zeigt.  
Die Beugungsbilder aus der Mitte der Al2O3-Schicht und an der Grenzfläche zum Si-
Wafer (Abbildung 4.30) zeigen, dass die γ-Al2O3-Körner an der Grenzfläche größer 
1 µm 
100 nm 
γ-(311) 
γ-(440) 
γ-(400) 
Si 
Al2O3  
(Si-dotiert) 
W (FIB) 
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sind als in der Mitte der Schicht, da die Beugungsreflexe stärker sind. Die Hellfeld-
aufnahme in Abbildung 4.30 b) zeigt des weiteren, dass sich an der Grenzfläche zum 
Si-Wafer eine etwa 70 nm dicke SiO2-Schicht ausgebildet hat. 
 
Abbildung 4-29: TEM-Hellfeld-Übersichtsaufnahme der bei 1200 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten Si-dotierten FCA-Al2O3-Schicht. 
   
Abbildung 4-30: TEM-Hellfeld- und SAD-Aufnahmen a) aus der Mitte und b) an der 
 Grenzfläche zum Si-Wafer der bei 1200 °C 1 h in Umgebungsatmosphäre 
 geheizten Si-dotierten FCA-Al2O3-Schicht. 
Die TEM-Aufnahme in Abbildung 4.31 a) zeigt, dass die Korngröße innerhalb der 
Al2O3-Schicht nach dem Heizen auf 1200 °C immer noch im Nanometerbereich ist, 
etwa 20 nm. Der Vergleich des realen Beugungsbildes mit den simulierten Ringen 
der γ-Al2O3-Phase in Abbildung 4.31 b) zeigt, dass sich die ausgeprägten, polykristal-
a) b) 
Al2O3 
SiO2 
Si 
1 µm 
Si 
Al2O3  
(Si-dotiert) 
W (FIB) 
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linen Beugungsringe den Netzebenen der γ-Al2O3-Phase zuordnen lassen. Zwischen 
den Ringen, die sich den γ-(220)- und γ-(311)-Netzebenen zuordnen lassen, exis-
tieren aber weitere einzelne Beugungsreflexe, die sich nicht durch das alleinige Vor-
liegen der γ-Al2O3-Phase erklären lassen. Diese können vermutlich den (111)- 
und/oder (202)-Ebenen der θ-Al2O3-Phasen zugeordnet werden. Die γ- und die θ-
Al2O3-Phase weisen sehr ähnliche Beugungsringe auf (siehe Abbildung 4.24): die 
Ringe der γ-(400)- und γ-(440)-Netzebenen liegen beispielsweise bei ähnlichen d-
Werten, wie jene der θ-(311)- und θ-(710)-Ebenen. Allerdings lassen sich, abge-
sehen von den θ-(111)- und θ-(202)-Reflexen, keine weiteren Reflexe identifizieren 
die sich lediglich der θ- und nicht der γ-Al2O3-Phase zuordnen lassen. Darüber 
hinaus wurden im Gegensatz zur undotierten, auf 1000 °C aufgeheizten Schicht 
keine Änderung der Morphologie und auch keine Zunahme der Korngröße beobach-
tet. Außerdem sind in dem Beugungsbild im Gegensatz zur undotierten Schicht keine 
„Streaks“ vorhanden. Demzufolge kann mit Hilfe der SAD-Untersuchung nicht ein-
deutig festgestellt werden, welche Phasen in der Schicht vorliegen. Es ist möglich, 
dass in dem untersuchten Probenbereich lediglich die θ-Al2O3-Phase vorliegt, es 
kann aber auch nicht ausgeschlossen werden, dass die Schicht sowohl die γ- als 
auch die θ-Al2O3-Phase aufweist. Aufgrund der kleinen Kristallitgröße, der stabilen 
Schichtmorphologie und der Abwesenheit der Streaks im Beugungsbild ist letzteres 
wahrscheinlicher. Die XRD-Untersuchungen der gleichen Probe, aber nicht des 
gleichen Probenbereiches, haben lediglich die δ- und θ-Al2O3 Phasen nachgewiesen 
(Nahif, 2013). Mittels XRD werden sehr viel größere Probenbereiche als im TEM 
untersucht. Daher kann es bei einer inhomogenen Probe zu unterschiedlichen Er-
gebnissen bei beiden Untersuchungsmethoden kommen. Darüber hinaus besteht die 
Schwierigkeit der Zuordnung der XRD-Peaks zu den Netzebenen der γ- oder der θ-
Al2O3-Phase, aufgrund der ähnlichen d-Werte der beiden Phasen, auch bei der 
Auswertung der XRD-Messungen. Die XRD-Messungen der undotierten, auf 1200 °C 
aufgeheizten Proben haben im Vergleich dazu lediglich die Existenz der α-Al2O3-
Phase gezeigt (Nahif, 2013). 
Die Dotierung der kristallinen, porösen FCA-Al2O3-Schichten mit 2 at.-% Si führt zur 
Stabilisierung der porösen Morphologie und der γ-Al2O3-Phase. Die poröse, nano-
kristalline Schichtmorphologie wird dabei zu mindestens 300 °C höheren Temperatu-
ren verschoben. Die γ-Al2O3-Phase ist im Fall der undotierten FCA-Al2O3-Schicht bis 
zu 900 °C stabil, wohingegen nach dem Aufheizen auf 1000 °C deutliche θ-Al2O3-
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Peaks in dem Beugungsbild aus der dichten Oberflächenschicht mit bis zu 50 nm 
großen Körnern nachgewiesen werden können. Im Gegensatz dazu weist die Si-
dotierte Schicht nach dem Aufheizen auf 1200 °C immer noch einer poröse Struktur 
und vermutlich eine Mischung aus γ- und der θ-Al2O3-Phase auf. Darüber hinaus 
führt die Si-Dotierung zur Amorphisierung der as-deposited Probe. 
   
Abbildung 4-31  a) TEM-Aufnahme und b) SAD-Aufnahme aus der Mitte der bei 
 1200 °C 1 h in Umgebungsatmosphäre geheizten Si-dotierten FCA-Al2O3-
 Schicht mit den simulierten Beugungsringen der γ-Al2O3-Phase  
 (ICSD-Nr.: 66559). 
 4.2 Heizexperimente mit MSIP-Al2O3-Beschichtungen 
Die kristallinen, undotierten sowie Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schichten wurden mittels 
Magnetron Sputter Ion Plating (eine Kombination aus der Magnetron-Sputtertechno-
logie, der Pulstechnologie und dem Ionenplattieren) sowohl auf Si-Wafer (siehe 
Kapitel 4.2.1 und 4.2.2) als auch auf Hartmetallwendeschneidplatten, die zur Haftver-
mittlung mit einer (Ti,Al)N-Schicht beschichtet waren (siehe Kapitel 4.2.3 und 4.2.4), 
abgeschieden. Die MSIP-Beschichtungsparameter können Kapitel 3.1 entnommen 
werden. Die Heizexperimente wurden in der Regel in Umgebungsatmosphäre durch-
geführt. Dabei wurden die Schichten eine Stunde auf die jeweilige Temperatur aufge-
heizt (siehe Kapitel 3.2.2). Die TEM-Proben wurden mittels FIB hergestellt (siehe 
Kapitel 3.4.2). Für die Aufnahme der Feinbereichsbeugungsbilder wurde in der Regel 
a) b) 
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die mittelgroße SAD-Blende verwendet (~ 400 nm Durchmesser des erfassten Pro-
benbereiches). 
 4.2.1 Undotierte Al2O3-Schichten auf Si-Wafer 
Die Abbildung 4.32 zeigt die TEM-Übersichts-Hellfeldaufnahme der undotierten 
Al2O3-Schicht auf Si-Wafer im as-deposited Zustand. Die Schicht ist etwa 3 µm dick. 
Innerhalb der Schicht existieren dunkle Beugungskontrast-Strukturen. Dabei handelt 
es sich vermutlich um Kristalle innerhalb einer amorphen Matrix. Außerdem fallen in-
nerhalb der Schicht zahlreiche längliche Strukturen mit einem hellen Kontrast auf, die 
zum Teil von der Oberfläche der Schicht bis zum Si-Wafer verlaufen und eine maxi-
male Breite von etwa 40 nm aufweisen. Diese stellen Hohlräume in der Schicht dar 
und resultieren aus dem MSIP-Beschichtungsprozess. Des Weiteren fallen Struktu-
ren mit einem dunklen Kontrast zusammen mit Poren an der Grenzfläche zum Si-
Wafer auf.  
Abbildung 4-32: TEM-Hellfeld-Übersichtsaufnahme der undotierten MSIP-Al2O3-
 Schicht auf Si-Wafer im as-deposited Zustand. 
Die STEM-HAADF-Aufnahme in Abbildung 4.33 zeigt einen hellen Saum an der 
Grenzfläche zum Si-Wafer. Demzufolge liegen an der Grenze Elemente mit einer 
höheren Ordnungszahl als Al, Si oder O vor. Die Wolframschutzschicht ist aufgrund 
der hohen Ordnungszahl in der STEM-HAADF-Aufnahme weiß, wohingegen die 
Kanäle schwarz sind. 
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Abbildung 4-33: STEM-HAADF-Aufnahme der undotierten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-
 Wafer im as-deposited Zustand. 
Das Spektrum des Drift-korrigierten EDX-Linienscans zeigt, dass es sich bei dem 
hellen Saum an der Grenzfläche um Chrom (Cr) und Eisen (Fe) handelt (Abbildung 
4.34). Der Saum hat eine Breite von etwa 200 nm. Cr und Fe gelangen offensichtlich 
vor der MSIP-Abscheidung der Al2O3-Schicht auf den Si-Wafer. 
 
Abbildung 4-34: a) STEM-HAADF-Aufnahme und b) Spektrum eines Drift-korrigierten 
 EDX-Linienscans senkrecht zur Schichtstruktur der undotierten MSIP-
 Al2O3-Schicht auf Si-Wafer im as-deposited Zustand. 
Die Beugungskontrast-Strukturen innerhalb der Al2O3-Schicht sind in Abbil-
dung 4.35 a) in einer höheren Vergrößerung dargestellt. Sie sind im Nanometerbe-
reich. Die SAD-Aufnahme aus der Mitte der Al2O3-Schicht zeigt einen relativ starken 
diffusen Hintergrund und zwei schwache polykristalline Beugungsringe, die der γ-
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Al2O3-Phase zugeordnet werden können. Demnach liegen in der Schicht γ-Al2O3-
Nanokristalle innerhalb einer amorphen Matrix vor. Die HRTEM-Aufnahme in 
Abbildung 4.35 b) zeigt zwei etwa 10 nm große γ-Al2O3-Nanokristalle. 
   
Abbildung 4-35: a) TEM-Hellfeld-Aufnahme mit der SAD-Aufnahme aus der Mitte der 
Al2O3-Schicht und b) HRTEM-Aufnahme der undotierten MSIP-Al2O3-
Schicht auf Si-Wafer im as-deposited Zustand. 
Abbildung 4.36 a) zeigt eine TEM-Hellfeldaufnahme des Grenzflächenbereichs 
zwischen Al2O3-Schicht und Si-Wafer in einer höheren Vergrößerung. Es fallen 
dunkle Kontrast-Strukturen im Grenzflächenbereich auf, in dem, wie die STEM/EDX-
Analyse gezeigt hat, Cr und Fe nachgewiesen werden konnten. Jene resultieren 
entweder aus dem Beugungs- oder aus dem Massendickenkontrast. Die SAD-Auf-
nahmen in Abbildung 4.36 b) und c) wurden jeweils mit der kleinen SAD-Blende 
(ca. 200 nm) zum einen in der der Mitte der Al2O3-Schicht und zum anderen an der 
Grenzfläche zum Si-Substrat aufgenommen. Man sieht direkt, dass die Beugungsre-
flexe an der Grenzfläche stärker ausgeprägt sind. Beide Beugungsbilder weisen 
lediglich Beugungsreflexe der γ-Al2O3-Phase auf. Im Grenzflächenbereich sind somit 
mehr und größere γ-Al2O3-Kristalle vorhanden als in der Mitte der Al2O3-Schicht.  
 
a) b) 
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Abbildung 4-36: a) TEM-Hellfeld-Aufnahme der Al2O3-Si-Grenzfläche und die SAD-
Aufnahmen (kleine SAD-Blende) b) aus der Mitte und c) an der 
Grenzfläche der undotierten MSIP-Al2O3-Schicht im as-deposited 
Zustand. 
Nach dem einstündigen Heizen auf 1000 °C ist die undotierte Al2O3-Schicht komplett 
kristallin (siehe Abbildung 4.37). Es können zahlreiche Beugungskontraststrukturen 
innerhalb der Schicht ausgemacht werden.  
 
Abbildung 4-37: TEM-Hellfeld-Übersichtsaufnahme der bei 1000 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-Wafer. 
In der STEM-HAADF-Aufnahme der eine Stunde bei 1000 °C in Luft geheizten Al2O3-
Schicht ist kein ausgeprägter heller Saum mehr zu sehen (Abbildung 4.38). Dies 
lässt vermuten, dass durch die thermische Aktivierung beim einstündigen Aufheizen 
auf 1000 °C die Fe- und Cr-Atome in die Al2O3-Schicht oder in den Si-Wafer diffun-
diert sind. 
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Abbildung 4-38: STEM-HAADF-Übersichtsaufnahme der bei 1000 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-Wafer. 
Das Spektrum des Drift korrigierten EDX-Linienscans bestätigt die Vermutung, dass 
Cr und Fe diffundiert sind, da der Bereich, in dem die Cr-Kα-Strahlung detektiert 
werden kann, sich auf einen 500 nm großen Bereich ausgeweitet hat (Abbildung 
4.39). Eisen, das beim EDX-Linienscan in der as-deposited Probe im hellen Saum 
nur ein niedriges Fe-Kα-Signal hervorgerufen hat, kann nach dem Aufheizen bei 
dieser Auflösung nicht mehr detektiert werden. Des Weiteren hat sich an der Grenz-
fläche eine etwa 200 nm breite SiOx-Schicht ausgebildet. Chrom kann sowohl in dem 
SiOx-Bereich als auch zum Teil in der grenzflächennahen Al2O3-Schicht, aber nicht 
im Si-Wafer detektiert werden. 
 
Abbildung 4-39: a) STEM-HAADF-Aufnahme und b) Spektrum eins Drift-korrigierten EDX-
 Linienscans senkrecht zur Schichtstruktur der bei 1000 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-Wafer. 
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Die TEM-Aufnahme in Abbildung 4.40 a) zeigt, dass in der Al2O3-Schicht Körner mit 
Korngrößen bis zu 20 nm vorliegen. Das polykristalline Beugungsbild in 4.40 b) 
wurde innerhalb der Al2O3-Schicht aufgenommen. Das Beugungsbild zeigt ausge-
prägte Beugungsringe, die sich alle der γ-Al2O3-Phase zuordnen lassen. Aus dem 
Beugungsbild lässt sich zudem schließen, dass die Korngröße klein und eher homo-
gen ist, da die Beugungsreflexe eine homogene Größe aufweisen, und dass der 
amorphe Anteil in der Schicht sehr gering ist. 
   
Abbildung 4-40: a) TEM- und b) SAD-Aufnahmen der bei 1000 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-Wafer. 
Nach dem einstündigen Aufheizen der undotierten Al2O3-Schicht auf 1050 °C (Abbil-
dung 4.41) weist die Al2O3-Schicht zum großen Teil dieselbe Morphologie wie nach 
dem Heizen auf 1000 °C (Abbildung 4.36) auf. Es fallen aber nahe der Grenzfläche 
zum Si-Wafer runde Strukturen mit hellem Kontrast und Durchmessern bis zu 
400 nm auf. Diese wurden in der Aufnahme mit Pfeilen markiert. 
Die STEM-Aufnahme und das Spektrum des Drift-korrigierten EDX-Linienscans 
senkrecht zur Schichtstruktur zeigt zum einen, dass in den runden Strukturen auch 
Al2O3 vorliegt und zum anderen, dass die runden Bereiche sehr porös sind (Abbil-
dung 4.42). Sie stellen vermutlich eine andere Al2O3-Phase dar. Zwischen den run-
den, porösen Al2O3-Bereichen ist eine etwa 200 nm breite SiOx-Schicht. Das Chrom 
ist in der SiOx-Schicht und in der Al2O3-Schicht über einen etwa 600 nm breiten 
Bereich zu finden. Die EDX-Untersuchung der hellen stängelförmigen Bereiche im 
Si-Wafer hat ergeben, dass sie Fe aufweisen. 
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Abbildung 4-41: TEM-Hellfeld-Übersichtsaufnahme der bei 1050 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-Wafer. 
 
Abbildung 4-42: a) STEM-HAADF-Aufnahme und b) Spektrum eines Drift-korrigierten 
 EDX-Linienscans senkrecht zur Schichtstruktur der bei 1050 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-Wafer. 
Die TEM-Aufnahme und das Beugungsbild aus der feinkristallinen Al2O3-Schicht in 
Abbildung 4.43 zeigen, dass in dem überwiegenden Teil der Schicht die γ-Al2O3-
Phase als Nanokristalle vorliegen, die etwa 20 nm groß sind. 
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Abbildung 4-43: a) TEM-Hellfeld- und b) SAD-Aufnahme der bei 1050 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-Wafer. 
Die Beugungsanalyse der runden Al2O3-Bereiche zeigt, dass es sich dabei um ein-
kristalline α-Al2O3-Körner handelt. Für die TEM-Hellfeld- und die SAD-Beugungs-auf-
nahme wurde das Korn in eine Zonenachse gekippt. Aufgrund des Bragg-Kontrastes 
ist das Korn schwarz im zugehörigen TEM-Hellfeldbild (Abbildung 4.44 a)). Die Beu-
gungsreflexe konnten den entsprechenden Netzebenen der α-Al2O3-Phase zugeord-
net und die Zonenachse identifiziert werden (hier: [401] bzw. [8-4-43]) (Abbildung 
4.44 b)). 
   
Abbildung 4-44. a) TEM-Hellfeld- und b) SAD-Aufnahme (kleine SAD-Blende) eines  
 α-Al2O3-Korns innerhalb der γ-Al2O3-Schicht der bei 1050 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten undotierten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-
 Wafer. 
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Nach dem einstündigen Heizen auf 1100 °C nehmen die α-Al2O3-Körner einen 
großen Teil der Schicht ein. Sie sind auf Kosten der γ-Al2O3-Nanokristalle von der 
Grenzfläche zum Si-Wafer zur Oberfläche hin gewachsen und weisen Durchmesser 
bis zu etwa 2 µm auf (Abbildung 4.45). Die γ-Al2O3-Schicht weist Dicken zwischen 1 
und 2 µm auf. Im Gegensatz zu den großen, porösen α-Al2O3-Körnern ist die γ-Al2O3-
Schicht dicht und weist Korndurchmesser im Nanometerbereich auf. An der Grenz-
fläche zum Si-Wafer liegt immer noch eine SiOx-Zwischenschicht vor, die große 
Poren mit Durchmessern bis zu 300 nm aufweist. 
 
Abbildung 4-45: TEM-Hellfeld-Übersichtsaufnahme der bei 1100 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-Wafer, 
 abgeändert aus (Müller und Mayer, 2013). 
Die STEM-HAADF-Aufnahme in Abbildung 4.46 a) zeigt, dass beide Schichten, die 
nanokristalline und die grobkörnige, die gleiche chemische Zusammensetzung 
aufweisen, da sie denselben Kontrast haben. Darüber hinaus zeigt die Aufnahme, 
dass die α-Al2O3-Körner sehr porös sind. Die Poren haben einen dunklen Kontrast in 
der STEM-HAADF-Aufnahme. Das Spektrum des Drift korrigierten EDX-Linienscans 
senkrecht zur Schichtstruktur (Abbildung 4.46 b)) bestätigt die stärkere Porosität der 
α-Al2O3-Körner im Vergleich zur γ-Al2O3-Schicht. Des Weiteren zeigt es das Vor-
liegen einer etwa 200 nm dicken SiOx-Schicht an der Grenzfläche zum Si-Wafer. Der 
Cr-Diffusionsbereich hat sich auf etwa 700 nm, von der Al2O3-Si-Grenzfläche in die 
Al2O3-Schicht hinein, vergrößert. 
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Abbildung 4-46: a) STEM-HAADF-Aufnahme und b) Spektrum eines Drift-korrigierten 
 EDX-Linienscans senkrecht zur Schichtstruktur der bei 1100 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-Wafer. 
Die TEM-Aufnahme in Abbildung 4.47 b) zeigt γ-Al2O3-Nanokristalle mit Durchmes-
sern im Bereich von 20 nm. Der nanokristalline Bereich weist die Beugungsreflexe 
der γ-Al2O3-Phase auf (4.47 b)). Außerdem existieren wenige kleine Beugungsre-
flexe, die vermutlich der α-Al2O3-Phase zugeordnet werden können. Exemplarisch 
wurde einer dieser Beugungsreflexe mit einem Pfeil hervorgehoben. 
     
Abbildung 4-47: a) TEM-Hellfeld- und b) SAD-Aufnahme (kleine SAD-Blende, abgeändert 
 aus (Müller und Mayer, 2013)) der nanokristallinen Al2O3-Schicht der bei 
 1100 °C 1 h in Umgebungsatmosphäre geheizten MSIP-Al2O3-Schicht auf 
 Si-Wafer. 
In Abbildung 4.48 a) ist eine TEM-Hellfeldaufnahme der γ-α-Al2O3-Grenzfläche abge-
bildet. Die Hellfeldaufnahme zeigt deutlich die nanokristalline Struktur der  
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γ-Al2O3-Schicht. Das in dem Bild benannte α-Al2O3-Korn mit dunklem Kontrast und 
einem maximalen Durchmesser von etwa 800 nm ist entlang der Zonenachse aus-
gerichtet. Die benachbarten grauen bzw. weißen α-Al2O3-Körner sind nicht entlang 
einer Zonenachse ausgerichtet. Die SAD-Aufnahme innerhalb des in Zonenachse 
orientierten α-Al2O3-Korns ist in Abbildung 4.48 b) dargestellt. Die Beugungsanalyse 
dieses einkristallinen Beugungsbildes hat gezeigt, dass das α-Al2O3-Korn in der 
Zonenachse [2-1-11] bzw. [301] orientiert ist.  
Das sehr starke Wachstum von α-Al2O3-Kristallen innerhalb einer nanokristallinen γ-
Al2O3-Schicht wurde schon von Chou und Nieh beobachtet (Chou und Nieh, 1991). 
Diese haben mittels RF reaktiven Sputtern eine amorphe/nanokristalline γ-Al2O3-
Schicht hergestellt und nach dem Aufheizen auf 800-1200 °C nach verschiedenen 
Haltezeiten sowohl Kristallisation (amorph → γ-Al2O3) als auch die Bildung der α-
Al2O3-Phase innerhalb der Schicht festgestellt. Das zweistündige Heizen auf 1200 °C 
führte zur Ausbildung von µm-großen α-Al2O3-Kristallen innerhalb einer nanokristalli-
nen γ-Al2O3-Matrix. Sie begründeten das starke Wachstum der α-Al2O3-Phase damit, 
dass die Gitter der beiden Phasen zwischen bestimmten kristallographischen Ebe-
nen gut übereinstimmen. Im Gegensatz zu den MSIP-Proben haben Chou und Nieh 
keinen Grenzflächeneinfluss auf die Bildung der α-Al2O3-Phase festgestellt. Eine star-
ke Textur der γ-Al2O3-Phase nach dem Aufheizen wie bei Chou und Nieh konnte bei 
den MSIP-Proben nicht festgestellt werden. Die Abbildung 4.36 c) zeigt allerdings 
eine Textur im Beugungsbild der γ-Al2O3-Schicht an der Grenzfläche zum Si-Wafer 
der as deposited Probe. Bei einer Textur sind bestimmte Bereiche der Beugungsrin-
ge intensiver als andere. In der Mitte der Schicht (Abbildung 4.36 b)) ist die Kristallini-
tät und die Textur weniger stark ausgeprägt ist. Durch das Aufheizen nimmt die Stär-
ke der Textur ab, kann aber in Beugungsbildern aus dem Grenzflächenbereich fest-
gestellt werden (hier nicht gezeigt) und ist somit eine mögliche Ursache dafür, dass 
die γ → α-Umwandlung an der Grenzfläche beginnt. Im Gegensatz dazu beginnt die 
Umwandlung bei der FCA-Al2O3-Schicht an der Schichtoberfläche (Kapitel 4.1.2). 
Darüber hinaus wird bei der MSIP-Al2O3-Schicht im Gegensatz zu der undotierten 
FCA-Al2O3-Schicht, bei der sich die γ- zunächst in die θ-Al2O3-Phase umwandelt, 
eine direkte γ → α-Umwandlung beobachtet. Weitere Gründe dafür, dass die Bildung 
der α-Al2O3-Phase an der Grenzfläche beginnt, könnte die stärkere Kristallinität an 
der Grenzfläche zum Si-Wafer und die Verunreinigung der Waferoberfläche mit Cr 
und Fe sein. Cr begünstigt nach den ab initio-Rechnungen von Andersson et al. die 
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Bildung der α-Al2O3-Phase gegenüber der θ-Al2O3-Phase (Andersson et al., 2005). 
Demgegenüber beschleunigt Fe und verzögert Cr die γ → α-Umwandlungsrate nach 
den Untersuchungen von Yu et al. (Yu et al., 1995). 
   
Abbildung 4-48: a) TEM-Hellfeld- und b) SAD-Aufnahme (kleine SAD-Blende) innerhalb 
 eines α-Al2O3-Korns der bei 1100 °C 1 h in Umgebungsatmosphäre 
 geheizten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-Wafer (abgeändert aus  
 (Müller und Mayer, 2013)). 
 4.2.2 Si-dotierte Al2O3-Schichten auf Si-Wafer 
Die Abbildung 4.49 zeigt die TEM-Hellfeld-Übersichtsaufnahme der Si-dotierten 
MSIP-Probe im as-deposited Zustand. Die Si-dotierte Al2O3-Schicht ist etwa 2 µm 
dick und somit 1 µm dünner als die undotierte Schicht (Abbildung 4.32). Wie schon 
bei der kristallinen FCA-Al2O3-Schicht führt das Dotieren mit Si auch bei der MSIP- 
Al2O3-Schicht zu einer Amorphisierung der Schicht, da im Gegensatz zur undotierten 
Probe keine Beugungskontraststrukturen innerhalb der Si-dotierten Al2O3-Schicht zu 
erkennbar sind. 
Die STEM-HAADF-Aufnahme und das Spektrum des Drift-korrigierten EDX-Linien-
scans zeigen, dass auch im Fall der Si-dotierten Al2O3-Schicht an der Grenzfläche 
zum Si-Wafer ein heller Saum aus Cr und Fe existiert (Abbildung 4.50). Des 
Weiteren zeigt es die Si-Dotierung der Al2O3-Schicht, da das Si-Kα-Signal im Bereich 
der Schicht um einen niedrigen Wert schwankt, der aber größer als Null ist. Das Si-
Signal nimmt im Bereich der W-Schutzschicht zu, da die Signale von Si-Kα und der 
W-Mα im EDX-Spektrum überlappen und stellt demnach lediglich ein Artefakt der 
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Auswertung dar. Das Al:Si-Verhältnis beträgt in der Schicht etwa 26. Dieses wurde in 
einer standardlosen EDX-Flächenmessung ermittelt.  
 
Abbildung 4-49: TEM-Hellfeld-Übersichtsaufnahme der Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schicht 
 auf Si-Wafer im as-deposited Zustand. 
 
Abbildung 4-50: a) STEM-HAADF-Aufnahme und b) Spektrum eines Drift-korrigierten 
 EDX-Linienscans senkrecht zur Schichtstruktur der Si-dotierten MSIP-
 Al2O3-Schicht auf Si-Wafer im as-deposited Zustand. 
Die mit der mittleren Blende in der Mitte der Al2O3-Schicht aufgenommene SAD-Auf-
nahme ist komplett amorph und zeigt keine Beugungsreflexe, wohingegen das an 
der Grenzfläche mit der kleinen SAD-Blende aufgenommene Beugungsbild Beu-
gungsreflexe aufweist, die der γ-Al2O3-Phase zugeordnet werden können (Abbildung 
4.51).  
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Abbildung 4-51: SAD-Aufnahmen a) aus der Mitte (mittelgroße SAD-Blende) und b) an der 
Grenzfläche zum Si-Wafer (kleine SAD-Blende) der Si-dotierten MSIP-
Al2O3-Schicht im as-deposited Zustand. 
Im Vergleich zur undotierten Probe (Abbildung 4.35) weist die Si-dotierte Probe 
demnach einen wesentlich höheren amorphen Anteil auf. Die vorhandenen γ-Al2O3-
Kristalle sind im Nanometerbereich. Die Abbildung 4.52 zeigt exemplarisch eine 
HRTEM-Aufnahme eines etwa 12 nm großen γ-Al2O3-Nanokristalls. 
 
Abbildung 4-52: HRTEM-Aufnahme eines γ-Al2O3-Nanokristalls innerhalb der Si-dotierten 
 MSIP-Al2O3-Schicht im as-deposited Zustand. 
Nach dem einstündigen Aufheizen der Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schicht auf 1100 °C 
in Umgebungsatmosphäre ist die Schicht komplett auskristallisiert. In der TEM-Hell-
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feld-Übersichtsaufnahme weist die Al2O3-Schicht zahlreiche Beugungskontraststruk-
turen auf (Abbildung 4.53). 
 
Abbildung 4-53: TEM-Hellfeld-Übersichtsaufnahme der bei 1100 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schicht auf 
 Si-Wafer. 
In der STEM-HAADF-Aufnahme der einstündig bei 1100 °C in Umgebungsatmosphä-
re geheizten Si-dotierten MSIP Al2O3-Schicht ist kein heller Saum an der Al2O3-Si-
Grenzfläche mehr zu erkennen (Abbildung 4.54 a)). In dem Spektrum des Drift korri-
gierten Linienscans kann keine Position ausgemacht werden an der das Cr-Kα-Signal 
ansteigt (Abbildung 4.54 b)). An der Grenzfläche hat sich stattdessen eine etwa 
150 nm breite SiOx-Schicht ausgebildet. Die SiOx-Schicht ist 50 nm dünner als jene 
der undotierten MSIP Al2O3-Schicht nach dem Heizen auf 1100 °C in Umgebungs-
atmosphäre. Ein Grund hierfür kann sein, dass aufgrund der amorphisierenden Wir-
kung der Si-Dotierung in der Schicht weniger Korngrenzen und somit potentielle 
Diffusionspfade für den Sauerstoff vorhanden waren. Ein weiterer Grund kann sein, 
dass Si, welches sich als amorphes Si oder SiO2 auf den Korngrenzen der nanokris-
tallinen γ-Al2O3-Schicht angelagert hat, vorhandene Diffusionspfade blockiert. 
Die STEM-HAADF-Aufnahme bei einer höheren Vergrößerung (Abbildung 4.55) 
zeigt, dass Cr und Fe an der Grenzfläche zwischen der SiOx- und der Si-Schicht le-
diglich in einige Nanometer großen Bereichen verblieben sind (maximal 11 nm groß) 
und daher mit dem fein fokussierten Elektronenstrahl zur Aufnahme des EDX-Linien-
scans (Abbildung 4.54 b)) kein Cr- oder Fe-Signal detektiert werden kann. 
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Abbildung 4-54: a) STEM-HAADF-Aufnahme und b) Spektrum eines Drift-korrigierten 
 EDX-Linienscans senkrecht zur Schichtstruktur der bei 1100 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schicht auf 
 Si-Wafer. 
 
Abbildung 4-55: STEM-HAADF-Aufnahme der bei 1100 °C 1 h in Umgebungsatmosphäre 
 geheizten Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-Wafer. 
Die Beugungsanalyse zeigt, dass innerhalb der Al2O3-Schicht lediglich die γ-Al2O3-
Phase vorliegt (Abbildung 4.56 b)). Der diffuse Hintergrund und somit der amorphe 
Anteil der Schicht ist sehr gering. Die Beugungsreflexe sind gut ausgeprägt, sodass 
auch die inneren polykristallinen Ringe der (111)- und (220)-Netzebenen zugeordnet 
werden können. Die Beugungsaufnahme zeigt außerdem, dass die Al2O3-Korngröße 
in dem untersuchten Bereich relativ homogen ist. Die HRTEM-Aufnahme in Abbil-
dung 4.56 a) zeigt, dass die γ-Al2O3-Nanokristalle zwischen 10 und 20 nm groß sind. 
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Abbildung 4-56: a) HRTEM-Aufnahme und b) SAD-Aufnahme aus der Mitte der bei 
1100 °C 1 h in Umgebungsatmosphäre geheizten Si-dotierten MSIP-
Al2O3-Schicht. 
Nach dem Heizen der Si-dotierten Schicht auf 1100 °C liegen in der Schicht dem-
nach lediglich γ-Al2O3-Nanokristalle vor. Im Gegensatz dazu hat das Aufheizen auf 
1100 °C bei der undotierten Probe dazu geführt, dass sich bis zu 2 µm große α-Al2O3 
Körner gebildet haben (siehe Abbildung 4.45). Die Si-Dotierung hat somit die thermi-
sche Stabilität der γ-Al2O3-Phase um mindestens 100 °C erhöht. 
Das einstündige Heizen der Si-dotierten Schicht auf 1200 °C führt zur Ausbildung 
einer kristallinen, ungefähr 200 nm dicken, dichten Oberflächenschicht auf der etwa 
2 µm dicken nanokristallinen Al2O3-Schicht (Abbildung 4.57). Die Korngröße in der 
Oberflächenschicht ist sehr viel größer, bis zu 200 nm, als in der nanokristallinen 
Al2O3-Schicht. Die nanokristalline Al2O3-Schicht weist abgesehen von einer höheren 
Porosität eine ähnliche Morphologie wie nach dem Heizen auf 1100 °C (Abbildung 
4.52) auf. Poren sind Anzeichen für Diffusionsvorgänge und möglicherweise für Pha-
senumwandlungen. Die Dicke der SiOx-Schicht an der Grenze zum Si-Wafer hat 
sich, im Vergleich zu der bei 1100 °C geheizten Probe, um 350 nm auf über 500 nm 
vergrößert. Der starke Anstieg lässt sich damit erklären, dass nach der Kristallisation 
des hohen amorphen Anteils der Schicht in der nanokristallinen Al2O3-Schicht viele 
Korngrenzen und somit potentielle Diffusionspfade für den Sauerstoff vorhanden 
sind. Falls Si auf den Korngrenzen der nanokristallinen Al2O3-Schicht vorliegt, kann 
es offensichtlich die starke Oxidation des Si-Wafer bei Glühtemperaturen von 
1200 °C nicht verhindern. 
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Abbildung 4-57: TEM-Hellfeld-Übersichtsaufnahme der bei 1200 °C 1 h in Umgebungs-
 atmosphäre geheizten Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-Wafer. 
Die STEM-HAADF-Aufnahme in Abbildung 4.58 a) zeigt, aufgrund des sehr ähn-
lichen Kontrastes, dass die Oberflächenschicht eine sehr ähnliche chemische Zu-
sammensetzung wie der Rest der Al2O3-Schicht aufweist. Außerdem zeigt es die 
starke Porosität der nanokristallinen Al2O3-Schicht. Das Drift-korrigierte EDX-Linien-
spektrum zeigt deutlich, dass die Oberflächenschicht im Gegensatz zur nanokristalli-
nen, porösen Al2O3-Schicht kein Si aufweist, da das Si-Kα-Signal im Bereich der 
Oberflächenschicht auf einen Wert nahe Null absinkt (Abbildung 4.58 b)). Die sich 
beim Heizen auf 1200 °C gebildete Oberflächenschicht ist demnach eine neu gebil-
dete Al2O3-Phase, die kein Si beinhaltet, weder eingebaut noch auf den Korngren-
zen. Die Tatsache, dass im nanokristallinen γ-Al2O3-Bereich ein Si-Kα-Signal detek-
tiert wird, heißt aber nicht, dass das Si eingebaut ist, es kann auch amorph zwischen 
den γ-Al2O3-Nanokristallen oder an den Korngrenzen der γ-Al2O3-Körner vorliegen. 
Die TEM-Hellfeldaufnahmen bei höheren Vergrößerungen zeigen, dass die Ober-
flächenschicht im Vergleich zur nanokristallinen Al2O3-Schicht relativ große einkristal-
line Bereiche mit länglicher Form aufweisen. Diese erreichen Längen in der Größen-
ordnung der Oberflächenschichtdicke, 200 nm (Abbildung 4.59).  
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Abbildung 4-58:  a) STEM-HAADF-Aufnahme und b) Spektrum eines Drift-korrigierten 
 EDX-Linienscans senkrecht zur Schichtstruktur der bei 1200 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schicht auf 
 Si-Wafer. 
   
Abbildung 4-59: a) TEM-Hellfeld-Aufnahmen im Bereich der Oberflächenschicht der bei 
 1200 °C 1 h in Umgebungsatmosphäre geheizten Si-dotierten MSIP-
 Al2O3-Schicht auf Si-Wafer. 
Beim Vergleich des Beugungsbildes aus dem Bereich der Oberflächenschicht (Abbil-
dung 4.60 a)) mit dem Beugungsbild der γ-Al2O3-Schicht (Abbildung 4.61 b)) fällt auf, 
dass die Korngröße nicht homogen ist, da neben ausgeprägten Reflexen mit relativ 
großen Durchmessern auch weniger ausgeprägte, kleine Beugungsreflexe exis-
tieren. Das Beugungsbild weist außerdem so genannte „Streaks“ auf. Das sind Strei-
fen in dem Beugungsbild, die durch die Beugungspunkte verlaufen und parallel ange-
ordnet sind und somit in eine ausgezeichnete Richtung weisen. Die Streifen resultie-
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ren aus planaren Defekten innerhalb der Oberflächenschicht, beispielsweise 
Stapelfehler oder Zwillingsgrenzen. Diese sind entlang der Normalen dieser Richtung 
orientiert. In Abbildung 4.60 b) ist das reale Beugungsbild aus dem Bereich der Ober-
flächenschicht zusammen mit dem simulierten Beugungsringen der θ-Al2O3-Phase 
dargestellt. Die simulierten Beugungsringe der θ-Al2O3-Phase stimmen gut mit dem 
realen Beugungsbild überein. Die Mikrostruktur der θ-Al2O3-Phase zeichnet sich 
nach Wang et al. durch die Existenz von Zwillingen aus, was die Streaks im Beu-
gungsbild erklären würde (Wang et al., 1998). Beim Vergleich mit den simulierten 
Beugungsringen der α- und γ-Al2O3-Phasen stimmen lediglich wenige reale und si-
mulierte Beugungsreflexe überein (hier nicht gezeigt). Demnach liegen die α- und die 
γ-Al2O3-Phase vermutlich nicht in dem Oberflächenschicht-Bereich vor. 
   
Abbildung 4-60:  SAD-Aufnahme (kleine SAD-Blende) aus dem Bereich der 
 Oberflächenschicht zusammen mit den simulierten Beugungsringen der 
 θ-Al2O3-Phase (ICSD-Nr.: 66560) der bei 1200 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schicht auf 
 Si-Wafer. 
Der Großteil der Al2O3-Schicht ist auch nach dem Heizen auf 1200 °C noch nanokris-
tallin mit Korngrößen im Bereich von 20 nm (Abbildung 4.61 a)). Die Beugungsanaly-
se der SAD-Aufnahme mit der kleinen SAD-Blende aus der Mitte der Al2O3-Schicht 
zeigt, dass die γ-Al2O3-Phase vorliegt (Abbildung 4.61 b)). 
a) b) 
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Abbildung 4-61:  a) TEM-Aufnahme und b) SAD-Aufnahme (kleine SAD-Blende) aus der 
 Mitte der Al2O3-Schicht der bei 1200 °C 1 h in Umgebungsatmosphäre 
 geheizten Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-Wafer. 
Die SAD-Aufnahme aus dem porösen Bereich nahe der Si-SiOx-Grenzfläche zeigt 
zusätzliche Reflexe zu der γ-Al2O3-Phase (Abbildung 4.62). Aus dem Vergleich mit 
den simulierten Ringen der γ- und θ- und α-Al2O3-Phase folgt, dass in diesem Be-
reich vermutlich neben der γ- auch die θ-Al2O3-Phase vorliegen, da jeweils Reflexe 
existieren die nur durch das Vorliegen einer der Phasen erklärt werden können. 
Beim Aufheizen der Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schicht bildet sich demnach zunächst 
die metastabile θ-Al2O3-Phase aus, wohingegen sich bei der undotierten Probe die γ- 
direkt in die stabile α-Al2O3-Phase umgewandelt hat. Die Si-Dotierung beeinflusst 
demnach die Phasenumwandlungssequenz. Darüber hinaus liegt die θ-Al2O3-Phase 
zum einen in Form großer Körner an der Schichtoberfläche und zum anderen als 
Nanokristalle in der nanokristallinen Al2O3-Schicht vor. Im Vergleich dazu haben sich 
die ersten α-Al2O3-Körner in der undotierten Schicht an der Grenzfläche zum Si-Wa-
fer gebildet und sind schnell auf einige hundert nm Größe gewachsen. 
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Abbildung 4-62: a) SAD-Aufnahme (kleine SAD-Blende) aus dem unteren Bereich der 
 Al2O3-Schicht zusammen mit den simulierten Beugungsringen der b) γ- 
 (ICSD-Nr.: 66559) und c) θ- (ICSD-Nr.: 66560) der bei 1200 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schicht auf 
 Si-Wafer. 
Nach dem Heizen der Si-dotierten Schicht auf 1250 °C liegt genauso wie nach dem 
Heizen bei 1200 °C eine etwa 2 µm breite, nanokristalline, poröse Al2O3- und eine 
etwa 200 nm dicke, dichte Oberflächenschicht mit größeren Körnern vor (Abbildung 
4.61). Die beiden Schichten weisen eine ähnliche Morphologie wie nach dem Heizen 
auf 1200 °C auf (Abbildung 4.57). Im Gegensatz zu der Probe, die bei 1200 °C ge-
a) b) 
c) 
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heizt wurde, liegen aber auch längere nadelförmige Strukturen in der Al2O3-Schicht 
vor. Die Dicke der SiOx-Schicht hat sich zudem von 500 nm auf fast 700 nm ver-
größert. 
 
Abbildung 4-63: TEM-Hellfeld-Übersichtsaufnahme der bei 1250 °C 1 h in Umgebungs-
 atmosphäre geheizten Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-Wafer. 
Die STEM-HAADF-Aufnahme und das Spektrum des Drift-korrigierten EDX-Linien-
scans zeigen, dass sowohl die 2 µm breite als auch die etwa 200 nm Oberflächen-
schicht Al2O3 aufweisen, dass die breite Al2O3-Schicht porös im Vergleich zur dichten 
Oberflächenschicht ist, da das Al- und das O-Signal in diesem Bereich stärker 
schwanken und dass die SiOx-Schicht 700 nm breit ist (Abbildung 4.64). Darüber hi-
naus, sieht man genauso wie nach dem Heizen auf 1200 °C einen Abfall des Si-Sig-
nals im Bereich der Oberflächenschicht. 
Aus dem Grund, dass beim EDX-Linienspektrum in Abbildung 4.64 ein Abfall des Si-
Signals in der Oberflächenschicht beobachtet wurde, wurden gezielt EDX-Flächen-
messungen im Bereich der Nadel (Position 1), der porösen Al2O3-Schicht (Position 2) 
und der Oberflächenschicht (Position 3) durchgeführt (Abbildung 4.65). Diese zeigen, 
dass sowohl in der Nadel als auch in der Oberflächenschicht kein Si vorliegt, sondern 
lediglich in der nanokristallinen, porösen Schicht. Der helle Kontrast der Nadel in der 
HAADF-Aufnahme resultiert aus der kristallographischen Orientierung der einkristalli-
nen Nadel. 
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Abbildung 4-64: a) STEM-HAADF-Aufnahme und b) Spektrum des Drift korrigierten EDX-
 Linienscans senkrecht zur Schichtstruktur der bei 1250 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schicht auf 
 Si-Wafer. 
 
                     
 
Abbildung 4-65:  a) STEM-HAADF-Aufnahme und die EDX-Flächen-Spektren an den Posi-
 tionen b) 1 c) 2 und d) 3 innerhalb der bei 1250 °C 1 h in Umgebungsat-
 mosphäre geheizten Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-Wafer. 
Die Korngröße innerhalb der porösen Al2O3-Schicht variiert von unter 20 nm bis hin 
zu fast 60 nm (siehe Abbildung 4.66 a)) und ist somit angestiegen. Das Beugungsbild 
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aus dem nanokristallinen Bereich ist in Abbildung 4.66 b) dargestellt. Es ähnelt 
jenem aus der porösen, nanokristallinen Al2O3-Schicht nach dem Heizen auf 1200 °C 
(Abbildung 4.62). Neben der γ- liegen auch hier die θ-Al2O3-Phase vor.  
   
Abbildung 4-66:  a) TEM- und b) SAD-Aufnahme (kleine SAD-Blende) aus der Mitte der 
 Al2O3-Schicht der bei 1250 °C 1 h in Umgebungsatmosphäre 
 geheizten Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-Wafer.  
In der Oberflächenschicht liegt genauso wie nach dem Aufheizen auf 1200 °C allein 
die θ-Al2O3-Phase vor, wie die SAD-Aufnahme in Abbildung 4.67 a) und der Ver-
gleich des polykristallinen Beugungsbildes mit den simulierten Beugungsringen der 
θ-Al2O3-Phase in Abbildung 4.67 b) zeigen. Das Beugungsbild weist ausgeprägte 
„Streaks“ auf.  
Die TEM-Hellfeldaufnahme einer über 1 μm langen Nadel zeigt, dass sie wie die 
Oberflächenschicht viele Flächenfehler aufweist in (Abbildung 4.68). Das einkristalli-
ne Beugungsbild der orientierten Nadel ist in Abbildung 4.68 b) dargestellt. Die 
Beugungsanalyse hat ergeben, dass die Nadel in der θ-Al2O3 Phase vorliegt und in 
der Zonenachse [-102] orientiert ist.  
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Abbildung 4-67: SAD-Aufnahmen a) aus dem Bereich der Oberflächenschicht (kleine 
 SAD-Blende) der bei 1250 °C 1 h in Umgebungsatmosphäre  geheizten 
 Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schicht und b) mit den simulierten Ringen der θ-
 Al2O3-Phase (ICSD-Nr.: 66560). 
   
Abbildung 4-68: a) TEM-Hellfeld- und b) SAD-Aufnahme (kleine SAD-Blende) einer 
 orientierten θ-Al2O3-Nadel der bei 1250 °C 1 h in Umgebungsatmosphäre 
 geheizten Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-Wafer.  
Nach dem Aufheizen der Si-dotierten Schicht auf 1300 °C hat sich die Morphologie 
der Schicht sehr stark verändert (Abbildung 4.69). Dominiert wird die Schichtstruktur 
von größeren, einkristallinen, länglichen, dichten Bereichen, die mehr oder weniger 
senkrecht zur Schichtstruktur orientiert sind und Längen bis zu 2 µm und Breiten von 
300 nm 
000 
201 
402 
221 
020 
0-20 
-20-1 
2-21 
-22-1 
-40-2 
-2-2-1 
422 
-42-2 
-4-2-2 
a) b) 
a) b) 
Ergebnisse 
136 
etwa 0,4 µm erreichen. Neben diesen größeren, einkristallinen Bereichen existieren 
vereinzelt einige hundert Nanometer große Bereiche, in denen Nanokristalle mit 
Durchmessern bis zu 40 nm innerhalb einer amorphen Matrix vorliegen, sowie einige 
hundert Nanometer große strukturlose Bereiche.  
 
Abbildung 4-69: TEM-Übersichts-Hellfeldaufnahme der bei 1300 °C 1 h in Umgebungs-
 atmosphäre geheizten Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-Wafer. 
Das Spektrum des Drift-korrigierten EDX-Linienscans (Abbildung 4.70 b)) senkrecht 
zur Schichtstruktur sowohl durch die länglichen als auch nanokristallinen Bereiche 
zeigt, dass Si lediglich in dem nanokristallinen und im SiOx-Bereich detektiert werden 
kann. Die großen einkristallinen, länglichen Strukturen weisen kein Si auf. 
 
Abbildung 4-70:  a) STEM-HAADF-Aufnahme und b) Spektrum des Drift-korrigierten EDX-
 Linienscans senkrecht zur Schichtstruktur der bei 1300 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schicht auf 
 Si-Wafer. 
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TEM-Hellfeldaufnahmen eines nanokristallinen Bereiches sind in Abbildung 4.71 dar-
gestellt. Die Körner in diesem Bereich erreichen Durchmesser bis etwa 40 nm. In Ab-
bildung 4.71 b) ist ein etwa 30 nm großes Korn dargestellt. In der SAD-Aufnahme 
aus dem nanokristallinen Bereich liegen relativ viele Beugungsreflexe vor.  
   
Abbildung 4-71:  TEM-Hellfeld- und SAD-Aufnahme (kleine SAD-Blende) des nanokristalli-
 nen Bereiches der bei 1300 °C 1 h in Umgebungsatmosphäre geheizten 
 Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-Wafer. 
In Abbildung 4.72 a) ist die SAD Aufnahme aus Abbildung 4.71 zusammen mit den 
simulierten Ringen der θ-Al2O3-Phase dargestellt. Das Vorhandensein der θ-Al2O3-
Phase kann die meisten Beugungsreflexe erklären. Es existieren aber Beugungs-
reflexe, die sich nicht durch die θ-Al2O3-Phase erklären lassen. Diese resultieren 
möglicherweise aus dem Vorhandensein von kristallinen SiO2 (Abbildung 4.72 b)) 
dargestellt. Das Beugungsbild weist außerdem einen amorphen Anteil auf. 
Die TEM-Hellfeldaufnahme und das einkristalline Beugungsbild aus einem etwa 
1,5 µm großen länglichen Bereich ist in Abbildung 4.73 dargestellt. Die Beugungsre-
flexe lassen sich den Netzebenen der θ-Al2O3-Phase zuordnen. Das längliche Korn 
ist hier in der Zonenachse [-121] orientiert. 
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Abbildung 4-72:  SAD-Aufnahmen (kleine SAD-Blende) innerhalb des nanokristallinen Be-
 reiches mit den simulierten Ringen der a) θ-Al2O3- (ICSD-Nr.: 66560) und 
 b) SiO2-Phase (ICSD-Nr.: 40009) der bei 1300 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schicht.  
   
Abbildung 4-73: a) TEM-Hellfeld- und b) SAD-Aufnahme (kleine SAD-Blende) eines 
 großen länglichen Korns der bei 1300 °C 1 h in Umgebungsatmosphäre 
 geheizten Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-Wafer. 
Die Beugungsanalyse zeigt, dass es sich bei dem dreieckigen Kristall in Abbil-
dung 4.74 um ein in die Zonenachse [0001] orientiertes α-Korn handelt.  
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Abbildung 4-74:  a) TEM-Hellfeld- und b) SAD-Aufnahme (kleine SAD-Blende) eines 
 dreieckigen Korns der bei 1300 °C 1 h in Umgebungsatmosphäre 
 geheizten Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-Wafer. 
Die TEM-Hellfeld- und die SAD-Aufnahme in Abbildung 4.75 zeigen, dass der struk-
turlose Bereich amorph ist. In diesem Bereich wurde mit Hilfe von EDX-Messungen 
Si, Al, O nachgewiesen, wobei der O-Gehalt in dem amorphen Bereich etwa dreimal 
so hoch wie der Si- und siebenmal so hoch wie der Al-Gehalt war (hier nicht gezeigt). 
 
Abbildung 4-75:  TEM-Hellfeld- und SAD-Aufnahme (kleine SAD-Blende) des strukturlosen 
 Bereiches der bei 1300 °C 1 h in Umgebungsatmosphäre geheizten Si-
 dotierten MSIP-Al2O3-Schicht auf Si-Wafer. 
Nach dem Heizen auf 1300 °C liegen bei der Si-dotierten Probe demnach einige µm-
große, einkristalline, Si-freie θ-Al2O3-Nadeln neben nanokristallinen, Si-haltigen θ-
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Al2O3-Bereichen, einigen hundert nm großen, einkristallinen, Si-freien α-Al2O3-Kör-
nern und amorphen (Al,Si,O)-Bereichen vor. Im Vergleich zur undotierten MSIP-
Al2O3-Schicht hat sich die α-Al2O3-Bildungstemperatur somit durch die Si-Dotierung 
zu mindestens 250 °C höheren Temperaturen verschoben. Die zwischen 1200 °C -
 1300 °C gebildeten größeren, einkristallinen θ- und α-Al2O3-Bereiche weisen kein Si 
auf, wohingegen Si im Bereich der nanokristallinen γ-/θ-Al2O3-Schicht der auf bei 
1200 °C und 1250 °C geheizten Schicht nachgewiesen wurde. Aus dem Grund, dass 
sowohl die metastabile θ- als auch die stabile α-Al2O3-Phase, die beide unterschied-
liche Kristallstrukturen aufweisen, beide keine Löslichkeit für Si aufweisen, liegt die 
Vermutung nahe, dass die γ-Al2O3-Phase ebenso keine Löslichkeit für Si aufweist. 
Die Si-dotierte Probe weist im as-deposited Zustand einen sehr hohen amorphen An-
teil auf. Dabei liegen vermutlich γ-Al2O3-Nanokristalle innerhalb einer amorphen Si-
haltigen Al, Si, O-Matrix vor. Das Aufheizen der Schicht führt zur Ausbildung weiterer 
γ-Al2O3-Nanokristalle. Diese besitzen keine Löslichkeit für Si, weshalb dieses in die 
umgebende amorphe Matrix diffundiert. Ist die Schicht vollständig auskristallisiert, 
liegt Si vermutlich auf den Korngrenzen der γ- bzw. θ-Al2O3-Nanokristalle vor. Das Si 
auf den Korngrenzen vermindert vermutlich Diffusions- und dadurch Kristallwachs-
tumsvorgänge. Dadurch bleibt die Korngröße der γ-Al2O3-Nanokristalle bis zu hohen 
Aufheiztemperaturen konstant und somit die γ-Al2O3-Phase stabil. Bis zum Aufheizen 
auf 1250 °C dominieren die nanokristallinen γ- bzw. θ-Al2O3-Körner mit Si auf den 
Korngrenzen die Schichtstruktur. Die Schichtstruktur ändert sich sehr stark nach dem 
Aufheizen auf 1300 °C, wobei bis zu 2 µm große, einkristalline θ- und α-Al2O3-Be-
reiche ohne Löslichkeit für Si die Struktur dominieren. Dadurch wird Si von den Korn-
grenzen in einige hundert nm große, strukturlose, amorphe, Si-reiche (Al,Si,O)-Be-
reiche verdrängt oder liegt als kristallines SiO2 im Bereich der θ-Al2O3-Nanokristalle 
vor. 
 4.2.3 Undotierte Al2O3/(Ti,Al)N-Schichten auf WC/Co  
Für den Einsatz der Al2O3-Beschichtung als Verschleißschutzschicht in der Zerspa-
nung muss der Si-Wafer durch ein anderes Substrat, beispielsweise ein Hartmetall-
Werkzeug, ersetzt werden. Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine WC/Co-Hartmetall-
wendeschneidplatte (THM 12) verwendet. Diese wurde vor der MSIP-Beschichtung 
des Al2O3 ebenfalls mittels MSIP mit einer (Ti,Al)N-Zwischenschicht beschichtet. Die 
(Ti,Al)N-Zwischenschicht sorgt für eine ausreichende Haftung der Al2O3-Schicht auf 
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dem Hartmetall-Substrat. Das Al2O3/(Ti,Al)N-Schichtsystem hat sich in der Literatur 
als sehr geeignet erwiesen. Nach Åstrand et al. und Schulz et al. weisen 
Al2O3/(Ti,Al)N-Schichtsysteme im Vergleich zu anderen Schichtsystemen, eine 
(Ti,Al)N-Schicht, eine (Ti,Al)N-Multilayerschicht oder eine CVD α-Al2O3-Schicht, 
höhere Standwege bzw. Standzeiten auf (Schulz et al., 2001, Åstrand et al., 2004). 
Begründet werden diese mit der hohen Härte, der vergleichsweise höheren Oxi-
dationsbeständigkeit und den geringeren Reibwerten des Al2O3/(Ti,Al)N-Schicht-
systems. Die TEM-Hellfeld-Übersichts-Aufnahme in Abbildung 4.76 zeigt, dass die 
undotierte Al2O3-Schicht, die mittels MSIP auf (Ti,Al)N/(WC/Co) abgeschieden 
wurde, bis zu 2,5 µm dick ist, wohingegen die undotierte (Ti,Al)N-Schicht eine Dicke 
von maximal 3 µm aufweist. In der Aufnahme sind innerhalb der Al2O3-Schicht bei 
dieser niedrigen Vergrößerung keine Beugungskontraststrukturen erkennbar. 
Demnach ist die Schicht entweder amorph oder die Korngröße der vorhandenen 
Kristallite ist sehr klein. Wie bei den auf Si-Wafern abgeschiedenen MSIP-Schichten 
sind Kanäle in der Schicht vorhanden, die teilweise über die gesamte Dicke der 
Al2O3- und der (Ti,Al)N-Schicht bis zur Wendeschneidplatte verlaufen. Die Grenz-
fläche zwischen der Al2O3- und der (Ti,Al)N-Schicht ist aufgrund des kolumnaren 
Wachstums relativ uneben. An der Grenzfläche zur Wendeschneidplatte hat sich 
eine bis zu 450 nm dicke (Ti,Al)N-Schicht ausgebildet, die eine kolumnare Struktur 
mit länglichen, größeren Körnern aufweist, die senkrecht zur Schichtstruktur ausge-
richtet sind. Die Korngröße innerhalb der Wendeschneidplatte ist im µm-Bereich.  
Die Abbildung 4.77 zeigt eine STEM-HAADF-Aufnahme der Probe. Die Al2O3-Schicht 
hat einen dunkleren Kontrast als die (Ti,Al)N-Schicht, da Ti,Al,N höhere Ordnungs-
zahlen als Al und O aufweisen. Innerhalb der Schichten ist der Kontrast konstant und 
demnach die Schichten chemisch homogen. Die WC/Co-Wendeschneidplatte hat 
einen ähnlichen Kontrast wie die W-Schutzschicht. 
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Abbildung 4-76: TEM-Hellfeld-Übersichtsaufnahme des undotierten MSIP-Al2O3/(Ti,Al)N/
 (WC/Co)-Schichtsystems im as-deposited Zustand. 
 
Abbildung 4-77:  STEM-HAADF-Übersichtsaufnahme des undotierten MSIP-Al2O3/(Ti,Al)N/
 (WC/Co)-Schichtsystems im as-deposited Zustand. 
Ein Drift-korrigierter EDX-Linienscan senkrecht zur Schichtstruktur über die gesamte 
Dicke der Al2O3-Schicht und etwa 500 nm in die (Ti,Al)N-Schicht hinein liefert folgen-
des Spektrum (Abbildung 4.78). Das Spektrum bestätigt die Zusammensetzungen 
der Al2O3-Schicht und der (Ti0,375,Al0,625)N-Schicht. Der Übergang zwischen Al2O3 
und (Ti,Al)N-Schicht ist direkt, wie an dem abrupten Abfall des O-Signals und den 
abrupten Anstiegen des Ti- und des N-Signals zu sehen ist. Das N-Signal geht in der 
2 µm 
(Ti,Al)N 
Al2O3 
WC/Co 
W 
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Al2O3-Schicht nicht ganz auf Null zurück, da der N-Kα-Peak mit dem O-Kα-Peak 
überlappt. In seperaten EDX-Flächen und Punktmessungen wurde kein N nach-
gewiesen (hier nicht gezeigt). 
 
Abbildung 4-78: a) STEM-HAADF-Aufnahme und b) Spektrum eines Drift-korrigierten 
 EDX-Linienscans senkrecht zur Schichtstruktur des undotierten MSIP-
 Al2O3/(Ti,Al)N/(WC/Co)-Schichtsystems im as-deposited Zustand. 
Die HRTEM- und SAD-Aufnahme in Abbildung 4.79 zeigen, dass in der Al2O3-
Schicht neben einem relativ hohen amorphen Anteil auch etwa 10 nm große γ-Al2O3-
Nanokristalle vorliegen. In dem Beugungsbild können die beiden schwachen poly-
kristallinen Beugungsringe der (400)- und der (440)-Netzebene der γ-Al2O3-Phase 
zugeordnet werden. 
   
Abbildung 4-79: a) HRTEM- und b) SAD-Aufnahme der Al2O3-Schicht des undotierten 
 MSIP-Al2O3/(Ti,Al)N/(WC/Co)-Schichtsystems im as-deposited Zustand. 
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Die TEM-Hellfeld- und die SAD-Aufnahme aus dem Bereich der (Ti,Al)N-Schicht sind 
in Abbildung 4.80 dargestellt. Die (TiAl)N-Schicht ist vollkommen kristallin, da in der 
TEM-Hellfeldaufnahme viele Beugungskontraststrukturen erkennbar sind und der dif-
fuse Hintergrund im Beugungsbild sehr gering ist. Die Korngröße ist im Nanometer-
bereich. Das polykristalline Beugungsbild zeigt die erwarteten Beugungsringe der 
kubisch flächenzentrierten (Ti,Al)N-Phase (Raumgruppe: FM-3M). Neben den relativ 
stark ausgeprägten Beugungsringen der kubischen Phase existieren aber auch 
schwache Beugungsringe. Der am stärksten ausgeprägte schwache Ring kann dem 
(100)-Reflex der hexagonalen AlN-Phase zugeordnet werden. Eine weitere Möglich-
keit ist, dass es sich um den kinematisch verbotenen Beugungsreflex der (110)-Ebe-
ne der kubisch flächenzentrierten (Ti,Al)N-Phase handelt. Kinematisch verbotene Re-
flexe können in Elektronenbeugungsbildern auftreten, wenn dynamische Streuung 
vorliegt. Da noch weitere sehr schwache Beugungsringe erkennbar sind, die sich der 
hexagonalen AlN-Phase zuordnen lassen, ist die erste Möglichkeit die wahrschein-
lichere. Demzufolge kann der Zerfall des metastabilen, kubischen (Ti,Al)N-Mischkris-
talls schon nach der Abscheidung festgestellt werden. Darüber hinaus sieht man in 
dem Beugungsbild, dass die (Ti,Al)N-Schicht Texturen aufweist, da die Beugungs-
ringe in bestimmten Winkelbereichen intensiver sind als in anderen. 
   
Abbildung 4-80:  a) TEM-Hellfeld- und b) SAD-Aufnahme der (Ti,Al)N-Schicht des undotier-
 ten MSIP-Al2O3/(Ti,Al)N/(WC/Co)-Schichtsystems im as-deposited 
 Zustand. 
Nach dem einstündigen Glühen der undotierten Al2O3-Schicht auf (Ti,Al)N/(WC/Co) 
bei 1000 °C in Umgebungsatmosphäre hat sich an der Grenzfläche zur (Ti,Al)N-
(Ti,Al)N-(200) 
(Ti,Al)N-(220) 
(Ti,Al)N-(111) 
AlN-(100)  
oder      
(Ti,Al)N-(110) 
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Schicht eine etwa 2 µm dicke poröse und vergröberte Schicht gebildet (Abbildung 
4.81). Die darüber liegende, etwa 2 µm dicke Schicht weist hingegen eine feinkristal-
line Mikrostruktur auf. Die (Ti,Al)N-Schicht weist immer noch eine Dicke von etwa 
3 µm auf. Die Gesamtdicke der Al2O3/Ti,Al)N-Beschichtung hat sich demnach durch 
das Heizen von 5,5 auf 7 µm vergrößert. Die Morphologie der (Ti,Al)N-Schicht hat 
sich im Vergleich zum as-deposited Zustand nicht verändert.  
 
Abbildung 4-81: TEM-Hellfeld-Übersichtsaufnahme des bei 1000 °C 1 h in Umgebungs-
 atmosphäre geheizten undotierten MSIP-Al2O3/(Ti,Al)N/(WC/Co)-
 Schichtsystems, abgeändert aus (Müller und Mayer, 2013). 
Die STEM-HAADF-Aufnahme des vergröberten Bereichs und das Spektrum des 
Drift-korrigierten EDX-Linienscans senkrecht zur Schichtstruktur sind in Abbildung 
4.82 dargestellt. Das Spektrum zeigt, dass sowohl in dem feinkristallinen Bereich als 
auch in der vergröberten Schicht Al2O3 vorliegt. Die Signale schwanken stärker in 
dem vergröberten Bereich als in dem feinkristallinen Bereich. Dies zeigt, dass die 
vergröberte Schicht sehr porös ist. Das Ti-Signal kann in dem gesamten vergröber-
ten Bereich detektiert werden, aber nicht in dem feinkristallinen Al2O3-Bereich. Es er-
reicht sein Maximum jeweils an den hellen Bereichen in der STEM-HAADF-Aufnah-
me. Im Gegensatz zur as-deposited Probe fällt das O-Signal an der Grenzfläche 
zwischen grobkristalliner Al2O3-Schicht und (Ti,Al)N-Zwischenschicht nicht abrupt ab. 
Die Abnahme des O-Signals erstreckt sich hingegen auf einen Bereich von etwa 
300 nm. Demzufolge ist die etwa 200 nm dicke Schicht mit dem hellen Kontrast an 
2 µm 
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W 
feinkrist. 
grobkrist.
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der Grenzfläche zur (Ti,Al)N-Zwischenschicht eine TiOx-Schicht. Das N-Signal geht 
in dem feinkristallinen und dem vergröberten Al2O3-Bereich nicht ganz auf Null zu-
rück, da der N-Kα- mit dem O-Kα-Peak etwas überlappt. 
 
Abbildung 4-82: a) STEM-HAADF-Aufnahme und b) Spektrum eines Drift-korrigierten 
 EDX-Linienscans senkrecht zur Schichtstruktur des bei 1000 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten undotierten MSIP-Al2O3-(Ti,Al)N-
 WC/Co-Schichtsystems, abgeändert aus (Müller und Mayer, 2013). 
TEM-Hellfeld- und SAD-Aufnahme zeigen, dass in der nanokristallinen Schicht durch 
das Aufheizen Keimbildungs- und -wachstumsprozesse stattgefunden haben, aber 
immer noch die γ-Al2O3-Phase vorliegt (Abbildung 4.83). Die Korngröße ist immer 
noch im Nanometerbereich, erreicht aber Werte bis zu 30 nm. 
   
Abbildung 4-83: a) TEM-Hellfeld- und b) SAD-Aufnahmen des  feinkristallinen Al2O3-
 Bereiches des bei 1000 °C 1 h in Umgebungsatmosphäre geheizten 
 undotierten MSIP-Al2O3-(Ti,Al)N-WC/Co-Schichtsystems. 
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Die Hellfeldaufnahme in Abbildung 4.84 a) zeigt den vergröberten Bereich in einer 
höheren Vergrößerung. Die Körner in dem vergröberten Bereich erreichen Durch-
messer bis zu 1 µm und die Poren bis zu 200 nm. In Abbildung 4.84 b) ist das 
polykristalline Beugungsbild aus dem grobkristallinen Bereich dargestellt. 
   
Abbildung 4-84: a) TEM-Hellfeld- (abgeändert aus (Müller und Mayer, 2013)) und b) SAD-
 Aufnahme des grobkristallinen Al2O3-Bereiches des bei 1000 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten undotierten MSIP-Al2O3-(Ti,Al)N-
 WC/Co-Schichtsystems. 
In Abbildung 4.85 a) ist das Beugungsbild aus dem grobkristallinen Bereich aus Ab-
bildung 4.84 b) zusammen mit den simulierten Beugungsringen der α-Al2O3-Phase 
dargestellt. Diese erklären einige, aber nicht alle vorliegenden Reflexe. Da der 
STEM/EDX-Linienscan die Diffusion von Ti in die grobkristalline Schicht gezeigt hat, 
wurde das Beugungsbild auch mit den simulierten Beugungsringen von Rutil (TiO2) 
verglichen (Abbildung 4.84 b)). In der Kombination können beide Phasen, die α-
Al2O3-Phase und Rutil, alle auftretenden Beugungsreflexe erklären. 
Die Aufnahme in Abbildung 4.86 a) zeigt ein einige hundert Nanometer großes, 
orientiertes Korn aus dem grobkristallinen Bereich. Das zugehörige einkristalline 
Beugungsbild ist in b) abgebildet. Es handelt sich um ein α-Al2O3-Korn, das in der 
Zonenachse [02-21] bzw. [241] orientiert ist. 
 
2 µm 
a) b) 
Ergebnisse 
148 
 
Abbildung 4-85:  SAD-Aufnahme des grobkristallinen Al2O3-Bereiches mit den simulierten 
 Ringen der a) α-Al2O3- (ICSD-Nr.: 93096) und b) TiO2-Phase (ICSD-
 Nr.: 44881) des bei 1000 °C 1 h in Umgebungsatmosphäre geheizten 
 undotierten MSIP-Al2O3/(Ti,Al)N-(WC/Co)-Schichtsystems. 
   
Abbildung 4-86: a) TEM-Hellfeld-Aufnahme an der Grenzfläche zwischen fein- und grob-
 kristallinen Al2O3-Bereich und b) SAD-Aufnahme (kleine SAD-Blende) 
 eines α-Al2O3-Korn aus dem grobkristallinen Bereich (abgeändert aus 
 (Müller und Mayer, 2013)) des bei 1000 °C 1 h in Umgebungsatmosphäre 
 geheizten undotierten MSIP-Al2O3/(Ti,Al)N-(WC/Co)-Schichtsystems. 
Die (Ti,Al)N-Schicht ist, wie das TEM-Hellfeld- und das Beugungsbild zeigen, nach 
dem Aufheizen immer noch nanokristallin (Abbildung 4.87). Der Vergleich der SAD-
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Aufnahme mit jener der as-deposited Probe (Abbildung 4.80 b)) zeigt, dass die Beu-
gungsringe stärker ausgeprägt sind, sowohl diejenigen der kubischen als auch dieje-
nigen der hexagonalen Phase, die zuvor sehr schwach waren. Somit haben durch 
das Aufheizen Kristallisationsprozesse stattgefunden und der Zerfall des (Ti,Al)N-
Mischkristalls in kubisches TiN und hexagonales AlN ist fortgeschritten. Die Ringe 
der beiden Phasen überlappen sich teilweise, beispielsweise der Ring der (111)-Ebe-
nen der kubischen und der (101)-Ebenen der hexagonalen Phase. Aus diesem 
Grund wurde zur besseren Übersicht die SAD-Aufnahme aus Abbildung 4.87 mit den 
simulierten Beugungsringen der kubischen TiN- (ICSD-Nr.: 64909) und der hexago-
nalen AlN-Phase (ICSD-Nr.: 34236) verglichen (Abbildung 4.88). In der Datenbank 
konnten keine Daten einer vergleichbaren kubischen (Ti,Al)N-Struktur gefunden 
werden. Da in der metastabilen, kfz (Ti,Al)N-Struktur Aluminium Titan im kfz (Ti,N)-
Gitter substituiert, wird aber keine wesentliche Änderung des Beugungsbildes im 
Vergleich zur TiN-Struktur erwartet. Der Zerfall der metastabilen kfz (Ti,Al)N-Struktur 
in kubisches TiN und hexagonales AlN wurde beispielsweise auch von Hörling et al. 
nach dem zweistündigen Heizen auf 900 °C beobachtet (Hörling et al., 2002). 
   
Abbildung 4-87:  a) TEM-Hellfeld- und b) SAD-Aufnahme der (Ti,Al)N-Schicht des bei 
 1000 °C 1 h in Umgebungsatmosphäre geheizten undotierten MSIP-
 Al2O3/(Ti,Al)N/(WC/Co)-Schichtsystems. 
a) 
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Abbildung 4-88: SAD-Aufnahme der (Ti,Al)N-Schicht mit den simulierten Ringen der a) 
 kubischen TiN- (ICSD-Nr.: 64909) und der b) hexagonalen AlN-Phase 
 (ICSD-Nr.: 34236) des bei 1000 °C 1 h in Umgebungsatmosphä-
 re geheizten undotierten MSIP-Al2O3/(Ti,Al)N/(WC/Co)-Schichtsystems. 
Das einstündige Aufheizen des Al2O3/(Ti,Al)N-Schichtsystems auf 1000 °C in Umge-
bungsatmosphäre führt demnach zur Ausbildung einer porösen α-Al2O3-Schicht an 
der Grenzfläche zur (Ti,Al)N-Schicht, die zudem Rutil aufweist. Mit der Bildung der α-
Al2O3-Phase geht der weitere Zerfall des metastabilen kubischen (Ti,Al)N-Mischkris-
talls in kubisches TiN und hexagonales AlN, die Oxidation der (Ti,Al)N-Schicht und 
die Diffusion von Ti in die Al2O3-Schicht einher. Eine ähnliche Oxidationsschichtbil-
dung wurde von McIntyre et al. beim Aufheizen von Ti0,5Al0,5N-Schichten auf Tempe-
raturen zwischen 750 und 900 °C für bis zu 36 h in O2-Atmosphäre beobachtet 
(McIntyre et al., 1990). Dabei bildeten sich auf der Ti0,5Al0,5N-Schicht zwei oxidische 
Schichten: eine Al-reiche- über einer Ti-reichen-Oxidschicht. Beide Oxidschichten 
wiesen dabei kein N auf. Nach McIntyre et al. haben sich die Oxidschichten durch die 
Al-Diffusion Richtung Oberfläche und die O-Diffusion Richtung Oxid-Nitrid-Grenz-
fläche gebildet. Die Al- und O-Diffusion durch die TiOx-Schicht ist nach McIntyre sehr 
viel schneller als durch die Al2O3-Schicht. Die Al- und O-Diffusionsraten sind nach 
Stott bei Hochtemperaturversuchen in α-Al2O3 ähnlich, wobei sich O auf den Korn-
grenzen und Al sich sowohl durch das Gitter (Volumendiffusion) als auch auf den 
Korngrenzen bewegt (Stott, 1987). Die Diffusionsgeschwindigkeiten hängen aber von 
der Korngröße und von Verunreinigungen bzw. Dotierungen ab. Je kleiner die Korn-
a) b) 
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größe desto mehr Korngrenzen existieren und umso schneller ist die O-Diffusion. Der 
Einfluss von Verunreinigungen wird in der Literatur kontrovers diskutiert. Bei dem im 
Rahmen dieser Arbeit untersuchten MSIP-Al2O3/(Ti,Al)N-Schichtsystem diffundiert 
demnach vermutlich O aus der Umgebungsatmosphäre auf den Korngrenzen durch 
die nanokristalline γ-Al2O3-Schicht zur Al2O3/(Ti,Al)N-Grenzfläche und oxidiert dort 
die (Ti,Al)N-Schicht, sodass sich eine TiO2-Schicht ausbildet. Im Gegenzug diffun-
diert Al aus der (Ti,Al)N-Schicht, deren Zerfall beim Aufheizen zunehmend voran-
schreitet, in die entgegengesetzte Richtung an die Al2O3/(Ti,Al)N-Grenzfläche und 
durch die sich bildende TiO2-Schicht und wird oberhalb der TiO2-Schicht oxidiert, 
sodass sich an der Grenzfläche eine α-Al2O3 über einer TiO2-Schicht ausbildet. Die 
α-Al2O3-Körner werden zum Teil sehr groß, daher sind weniger Korngrenzen und 
somit potentielle Diffusionspfade für O vorhanden und die Oxidation der (Ti,Al)N-
Schicht wird in Folge erschwert. Daher ist die α-Al2O3- sehr viel dicker als die TiO2-
Schicht. Des Weiteren diffundieren offensichtlich Ti-Ionen aus der Grenzschicht in 
die α-Al2O3-Schicht hinein. Dieser Mechanismus wurde schon von Ewering in ihrer 
Dissertationsschrift beschrieben (Ewering, 2012). Die vielen und relativ großen Poren 
innerhalb der α-Al2O3-Schicht sind nach Stott ein typisches Merkmal von Al2O3-
Schichten, die sich durch die Oxidation eines Metallsubstrates gebildet haben (Stott, 
1987). Jene entstehen demnach entweder durch O-Leerstellendiffusion, durch die 
Diffusion von Kationen zur Oberfläche, durch den Einbau von Substrationen in die 
Oxidschicht, wenn diese nicht relaxieren kann oder aufgrund einer Differenz der Dif-
fusionsraten von Al und einem anderen Metall-Element, welches in die entgegenge-
setzte Richtung diffundiert. 
Nach dem einstündigen Aufheizen der undotierten MSIP Probe auf 1000 °C in Vaku-
um ist die 3 µm dicke Al2O3-Schicht vollständig auskristallisiert (Abbildung 4.89). Im 
Gegensatz zu der in Umgebungsatmosphäre aufgeheizten Probe ist die Korngröße 
innerhalb der gesamten Al2O3-Schicht immer noch im Nanometerbereich, an der 
Grenzfläche zum (Ti,Al)N-Interlayer hat sich keine grobkörnige, poröse Schicht aus-
gebildet und die Gesamtdicke des Schichtsystems beträgt genauso wie bei der as-
deposited Probe etwa 6 µm.  
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Abbildung 4-89: TEM-Hellfeld-Übersichtsaufnahme des bei 1000 °C 1 h in Vakuum 
 geheizten undotierten MSIP-Al2O3/(Ti,Al)N/(WC/Co)/Schichtsystems. 
Die STEM/EDX-Analyse in Abbildung 4.90 bestätigt, dass beim einstündigen Aufhei-
zen auf 1000 °C in Vakuum im Gegensatz zu der in Umgebungsatmosphäre aufge-
heizten Probe weder eine Ti-Diffusion in die Al2O3-Schicht noch eine Oxidation der 
(Ti,Al)N-Schicht stattgefunden hat.  
 
 
 
Abbildung 4-90: a) STEM-HAADF-Aufnahme und b) Spektrum eines Drift-korrigierten 
 EDX-Linienscans senkrecht zur Schichtstruktur des bei 1000 °C 1 h in 
 Vakuum geheizten undotierten MSIP-Al2O3/(Ti,Al)N/(WC/Co)-
 Schichtsystems. 
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Die TEM-Hellfeld- und die SAD-Aufnahme in Abbildung 4.91 zeigen, dass in der 
Al2O3-Schicht lediglich die γ-Al2O3-Phase vorliegt und dass der maximale Korndurch-
messer etwa 20 nm beträgt. Vergleicht man die Aufnahmen aus 4.91 mit denen der 
feinkristallinen Al2O3-Schicht der in Umgebungsatmosphäre geheizten Probe (Abbil-
dung 4.83) stellt man fest, dass die Korngröße der in Vakuum geheizten Probe ho-
mogener und kleiner ist. 
   
Abbildung 4-91: a) TEM- und b) SAD-Aufnahme der Al2O3-Schicht des bei 1000 °C 1 h 
 in Vakuum geheizten undotierten MSIP-Al2O3/(Ti,Al)N/(WC/Co)-
 Schichtsystems. 
Die TEM- und die SAD-Aufnahme innerhalb der (Ti,Al)N-Schicht (Abbildung 4.92) 
zeigen, dass die Körner immer noch nanokristallin sind. Genauso wie bei der in Um-
gebungsatmosphäre geheizten Probe sind auch nach dem Aufheizen in Vakuum die 
Beugungsringe der hexagonalen AlN-Phase im Vergleich zur as-deposited Probe 
stärker ausgeprägt (Abbildung 4.80 b)). Im Vergleich zur in Umgebungsatmosphäre 
geheizten Probe (Abbildung 4.87 b)) sind sowohl die Beugungsringe der kubischen 
als auch diejenigen der hexagonalen Phase etwas schwächer ausgeprägt. Dies 
zeigt, dass Korngröße und der Kristallisationsgrad sowie der Grad der Entmischung 
des (Ti,Al)N-Mischkristalls der in Vakuum geheizten Probe etwas geringer sind als 
bei der in Umgebungsatmosphäre geheizten Probe. Darüber hinaus weist die 
(Ti,Al)N-Schicht genauso wie die (Ti,Al)N-Schicht der as-deposited und der in Umge-
bungsatmosphäre geheizten Probe eine Texturierung auf. 
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Abbildung 4-92: a) TEM- und b) SAD-Aufnahmen des (Ti,Al)N-Interlayers des bei 
 1000 °C 1 h an Vakuum geheizten undotierten MSIP- 
 Al2O3/(Ti,Al)N/(WC/Co)-Schichtsystems. 
Das Aufheizen des undotierten MSIP Al2O3/(Ti,Al)N/(WC/Co)-Schichtsystems in 
Vakuum unter Abwesenheit von Luftsauerstoff führt demnach im Gegensatz zu der 
auf die gleiche Temperatur in Umgebungsatmosphäre aufgeheizten Probe zu keiner 
Oxidation der (Ti,Al)N-Schicht, zu keiner Diffusion von Ti in die Al2O3-Schicht und zu 
keiner Ausbildung von α-Al2O3-Körnern. Darüber hinaus weist die in Vakuum 
aufgeheizte Probe im Vergleich zu der in Umgebungsatmosphäre aufgeheizten 
Probe einen geringeren Zerfall des kfz metastabilen (Ti,Al)N-Mischkristalls auf. Dies 
zeigt, dass der Luftsauerstoff einen großen Einfluss auf die thermische Stabilität des 
undotierten MSIP Al2O3/(Ti,Al)N-Schichtsystems ausübt. 
 4.2.4 Si-dotierte Al2O3/(Ti,Al)N-Schichten auf WC/Co 
Die TEM-Hellfeld-Übersichtsaufnahme der Si-dotierten Al2O3- und (Ti,Al)N-Schicht, 
die mittels MSIP auf eine Wendeschneidplatte abgeschieden wurden, im as-deposi-
ted Zustand ist in Abbildung 4.93 dargestellt. Die Morphologien der Si-dotierten 
Al2O3- und der (Ti,Al)N-Schicht ähneln denjenigen der undotierten as-deposited Pro-
be (Abbildung 4.76). Die Al2O3-Schicht ist amorph oder nanokristallin und weist eine 
Dicke von etwa 2 µm auf. Die Si-dotierte (Ti,Al)N-Schicht ist kristallin mit Korngrößen 
im Nanometerbereich und hat eine Dicke von etwa 3 µm. An der Grenzfläche zur 
Wendeschneidplatte hat sich wie bei der undotierten Probe eine bis zu 450 nm dicke 
(Ti,Al)N-Schicht mit kolumnarer Struktur ausgebildet. Wie bei den undotierten Proben 
a) b) 
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liegen längliche Hohlräume in der Schicht vor, die teilweise über die gesamte Dicke 
des Si-dotierten Al2O3/(Ti,Al)N-Schichten bis zur Wendeschneidplatte verlaufen.  
 
Abbildung 4-93: TEM-Hellfeld-Übersichtsaufnahme des Si-dotierten MSIP-Al2O3/(Ti,Al)N/
 (WC/Co)-Schichtsystems im as-deposited Zustand. 
Das Spektrum des Drift-korrigierten EDX-Linienscans senkrecht zur Schichtstruktur 
über die gesamte Dicke der Si-dotierten Al2O3-Schicht und etwa 750 nm in die Si-
dotierte (Ti,Al)N-Schicht hinein (Abbildung 4.94) ähnelt dem Spektrum der undotier-
ten Probe (Abbildung 4.78 b)). Das Al:Si-Verhältnis beträgt in der Si-dotierten Al2O3-
Schicht etwa 33 und in der Si-dotierten (Al,Ti)N-Schicht etwa 83. Beide wurden in 
standardlosen EDX-Flächenmessungen ermittelt.  
Das Beugungsbild aus der Al2O3-Schicht (Abbildung 4.95), welches mit derselben 
SAD-Blende aufgenommen wurde, wie bei der undotierten Probe (Abbildung 4.79), 
ist amorph und weist keine Beugungsreflexe auf. Die Aufnahme von HRTEM-Bildern 
hat eine Kristallisation der amorphen Schicht in den Bereichen, die dem Elektronen-
strahl ausgesetzt waren, induziert. Daher werden hier keine HRTEM-Aufnahmen aus 
der Al2O3-Schicht gezeigt. 
2 µm 
Ergebnisse 
156 
 
Abbildung 4-94: a) STEM-HAADF-Aufnahme und b) Spektrum eines Drift-korrigierten 
 EDX-Linienscans senkrecht zur Schichtstruktur des Si-dotierten MSIP-
 Al2O3/(Ti,Al)N/(WC/Co)-Schichtsystems im as-deposited Zustand. 
 
Abbildung 4-95: SAD-Aufnahme der Si-dotierten Al2O3-Schicht des Si-dotierten MSIP- 
 Al2O3/(Ti,Al)N/(WC/Co)-Schichtsystems im as  deposited Zustand. 
Die Korngröße innerhalb der (Ti,Al)N-Schicht ist im Nanometerbereich, wie in der 
TEM- und in der SAD-Aufnahme in Abbildung 4.96 zu sehen ist. Neben den Beu-
gungsringen der kubischen (Ti,Al)N-Phase zeigt das Beugungsbild zudem einen 
schwachen Beugungsring der hexagonalen AlN-Phase, der sich den (100)-Ebenen 
zuordnen lässt. Im Vergleich zur undotierten (Ti,Al)N-Schicht (Abbildung 4.80) ist die 
Texturierung der Schicht nicht so stark ausgeprägt. Darüber hinaus sind die Korn-
größe sowie die Kristallinität der Si-dotierten (Ti,Al)N-Schicht etwas geringer als im 
undotierten Fall. 
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Abbildung 4-96: a) TEM-Hellfeld-Aufnahme der Grenzfläche zwischen Al2O3- und (Ti,Al)N-
 Schicht und b) SAD-Aufnahme der Si-dotierten (Ti,Al)N-Schicht des Si-
 dotierten MSIP-Al2O3/(Ti,Al)N/(WC/Co)-Schichtsystems im as-deposited 
 Zustand. 
Nach dem einstündigen Aufheizen der Si-dotierten MSIP-Probe auf 1000 °C in Um-
gebungsatmosphäre ist die Al2O3-Schicht auskristallisiert, wie die zahlreichen und 
ausgeprägten Beugungskontraststrukturen innerhalb der Al2O3-Schicht in der TEM-
Hellfeld-Übersichtsaufnahme in Abbildung 4.97 zeigen. Darüber hinaus hat sich an 
der Grenzfläche zwischen Al2O3- und (Ti,Al)N-Schicht eine Zwischenschicht mit einer 
anderen Morphologie ausgebildet. 
Abbildung 4.98 zeigt eine TEM-Hellfeldaufnahme der morphologisch auffälligen 
Zwischenschicht an der Grenzfläche zwischen Al2O3- und (Ti,Al)N-Schicht. Die 
Zwischenschicht weist eine Breite zwischen 250 und 500 nm auf. Zwischen dieser 
Zwischenschicht und der Al2O3-Schicht haben sich zahlreiche Poren ausgebildet 
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Abbildung 4-97: TEM-Hellfeld-Übersichtsaufnahme des bei 1000 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten Si-dotierten MSIP-
 Al2O3/(Ti,Al)N/(WC/Co)-Schichtsystems. 
 
Abbildung 4-98: TEM-Hellfeld-Aufnahme der Al2O3-(Ti,Al)N-Grenzfläche des bei 1000 °C 
 1 h in Umgebungsatmosphäre geheizten Si-dotierten MSIP-
 Al2O3/(Ti,Al)N/(WC/Co)-Schichtsystems. 
Die STEM-HAADF-Aufnahme und das Spektrum des Drift-korrigierten EDX-Linien-
scans in Abbildung 4.99 zeigen, dass Diffusion in der Schicht stattgefunden hat, da 
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die Übergänge zwischen Al2O3- und (Ti,Al)N-Schicht nicht mehr abrupt sind wie bei 
der ungeheizten Probe (Abbildung 4.94 b)). In der schon angesprochenen Zwischen-
schicht, hat das gemessene Ti-Signal sein Maximum, wohingegen das Al-Signal sein 
Minimum hat und das O- sowie N-Signal graduell zu- bzw. abnehmen. Der Ti-Gehalt 
ist in der Zwischenschicht höher als in der (Ti,Al)N-Schicht und der Al-Gehalt niedri-
ger als in der Al2O3- und in der (Ti,Al)N-Schicht. Der O-Gehalt ist geringer als in der 
Al2O3- und der N-Gehalt geringer als in der (Ti,Al)N-Schicht. Im Vergleich zur undo-
tierten auf 1000 °C in Umgebungsatmosphäre geheizten Probe (Abbildung 4.82) ist 
die Ti-Diffusion bei der Si-dotierten Probe aber sehr viel geringer. Darüber hinaus hat 
sich im Vergleich zur undotierten, geheizten Probe noch keine durchgehende TiOx-
Schicht gebildet. 
 
Abbildung 4-99: a) STEM-HAADF-Aufnahme und b) Spektrum des Drift-korrigierten-
 Linienscans senkrecht zur Schichtstruktur des bei 1000 °C 1 h in 
 Umgebungsatmosphäre geheizten Si-dotierten MSIP-Al2O3/(Ti,Al)N/
 (WC/Co)-Schichtsystems. 
Die TEM- und die SAD-Aufnahmen aus der Al2O3-Schicht zeigen, dass die Korn-
größe innerhalb der Schicht im Nanometerbereich ist und die Nanokristalle maximale 
Durchmesser von etwa 20 nm aufweisen (Abbildung 4.100). 
Auch die Korngröße innerhalb der (Ti,Al)N-Schicht ist noch im Nanometerbereich, 
wie in der TEM- und der SAD-Aufnahme in Abbildung 4.101 zu sehen ist. Genauso 
wie bei der undotierten Probe hat das einstündige Aufheizen auf 1000 °C in Umge-
bungsatmosphäre dazu geführt, dass der Zerfall des (Ti,Al)N-Mischkristalls in eine 
kubische und eine hexagonale Phase weiter fortgeschritten ist. Im Vergleich zur un-
dotierten Probe sind aber zum einen die Beugungsringe und zum anderen die Textur 
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schwächer ausgeprägt. Somit ist die Si-dotierte Schicht weniger texturiert und weist 
nach demselben Aufheizvorgang kleinere Kristallite und einen geringeren Anteil an 
der hexagonalen Phase auf. 
   
Abbildung 4-100: a) TEM-Hellfeld und b) SAD-Aufnahme der Si-dotierten Al2O3-Schicht des 
 bei 1000 °C 1 h in Umgebungsatmosphäre geheizten Si-dotierten MSIP-
 Al2O3/(Ti,Al)N/(WC/Co)-Schichtsystems. 
   
Abbildung 4-101: a) TEM-Hellfeld- und b) SAD-Aufnahme der Si-dotierten (Ti,Al)N-
 Schicht des bei 1000 °C 1 h in Umgebungsatmosphäre geheizten Si-
 dotierten MSIP-Al2O3/(Ti,Al)N-(WC/Co)-Schichtsystems. 
Das Si-dotierte Al2O3/(Ti,Al)N-Schichtsystem weist eine höhere thermische Stabilität 
auf als das undotierte: Nach dem einstündigen Aufheizen auf 1000 °C in Umge-
bungsatmosphäre hat sich bei dem Si-dotierten Schichtsystem im Gegensatz zum 
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undotierten keine poröse α-Al2O3-Schicht und keine durchgehende TiOx-Schicht an 
der Grenzfläche zur (Ti,Al)N-Schicht ausgebildet. Ein Grund für die Stabilisierung des 
Schichtsystems kann die Stabilisierung der γ-Al2O3-Schicht aufgrund der Si-Do-
tierung sein, wie anhand der auf Si-Wafer abgeschiedenen Al2O3-Schichten in den 
Kapiteln 4.2.1 und 4.2.2 gezeigt wurde. Ein weiterer Grund für die Stabilisierung kann 
die amorphisierende Wirkung der Si-Dotierung auf die Al2O3-Schicht sein. Je höher 
der amorphe Anteil in der Schicht, desto weniger Korngrenzen und somit potentielle 
Diffusionspfade für O existieren in der as-deposited Schicht. Demzufolge verzögern 
sich die Oxidation und der Zerfall der (Ti,Al)N-Schicht und somit auch die Bildung der 
α-Al2O3-Phase. Ein weiterer Grund für die Stabilisierung kann die Stabilisierung der 
(Ti,Al)N-Schicht durch die Si-Dotierung sein. Die Untersuchungen von Pfeiler et al. 
und Chen et al. haben gezeigt, dass sich das Dotieren der (Ti,Al)N-Schicht mit Si die 
thermische Stabilität der Schicht erhöht. Mit 2 at.-% Si dotierte (Ti,Al)N-Schichten 
weisen nach Pfeiler et al. im Vergleich zu undotierten Schichten einen höheren Anteil 
an der hexagonalen AlN-Phase und niedrigere Oxidschichtdicken und einen höheren 
Anteil an Anatas im Vergleich zu Rutil nach Heizexperimenten auf (Pfeiler et al., 
2009). Auch die Untersuchungen von Chen et al. zeigen eine gesteigerte Oxidations-
beständigkeit der Si-dotierten (Ti,Al)N-Schichten im Vergleich zu den undotierten 
(Chen et al., 2014). Im Gegensatz zu Pfeiler et al. verzögert Si nach Chen et al. die 
Bildung von hexagonalem AlN. 
 4.3 MSIP-Al2O3-Beschichtung nach Zerspanexperimenten 
Die mittels MSIP beschichteten Wendeschneidplatten (Al2O3/(Ti,Al)N/(WC/Co)-
Schichtsystem) wurden am WZL, RWTH Aachen, in Zerspanversuchen eingesetzt. 
Dabei wurden in fünf verschiedenen Drehversuchen der Einsatzstahl 16MnCr5 mit 
unterschiedlichen Zerspangeschwindigkeiten zwischen 200 m/min und 400 m/min 
zerspant. Die Zerspantiefe und der Vorschub wurden dabei konstant gehalten, auf 
2.5 mm Zerspantiefe und 0.25 mm Vorschub. Die Zerspandauer betrug, mit Ausnah-
me der Probe, die im zweiten Zerspanversuch 4 min zerpant wurde, bei allen ande-
ren Proben 1 min (siehe Tabelle 3). 
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Tabelle 3: Zerspanparameter in den fünf Zerspanversuchen. 
Zerspanversuch 1 2 3 4 5 
vc 200 200 250 300 400 
tc 1 4 1 1 1 
Die TEM-Proben aus den in den Zerspanversuchen eingesetzten MSIP-
Al2O3/(Ti,Al)N-beschichten Wendeschneidplatten wurden mittels FIB präpariert. Die 
Abbildung 4.102 a) zeigt schematisch die Draufsicht auf eine angesägte Wende-
schneidplatte. Die FIB-Lamellen wurden an den eingezeichneten Positionen 1 und 4 
entnommen. Dabei wurde jeweils ein Abstand von ungefähr 300 μm von der rechten 
Kante und ein Abstand von etwa 10 μm von der oberen Kante eingehalten (siehe Ab-
bildung 4.102 b)). Diese Positionen wurden gewählt, da an diesen in den zugehöri-
gen REM-Aufnahmen, die größten Veränderungen beobachtet werden konnten.  
 
 
Abbildung 4-102: a) Schematische Aufsicht auf eine angesägte Wendeschneidplatte mit 
 den eingezeichneten Positionen, 1 und 4, der Lamellenentnahme und b) 
 REM-SE-Aufnahme der Position einer FIB-Lamellenentnahme. 
Die Abbildung 4.103 zeigt exemplarisch die TEM-Hellfeld-Übersichtsaufnahme einer 
MSIP-Probe nach einem Zerspanversuch. Bei allen Lamellen sind mehr oder weni-
ger starke Aufschmierungen zwischen der Al2O3-Schicht und der für die FIB-Präpara-
tion notwendigen Wolframschutzschicht vorhanden. Zudem zeigen alle Lamellen 
mehr oder weniger stark ausgeprägt, dass Fremdmaterial die länglichen Hohlräume 
in der Al2O3-Schicht, die „Kanäle“, die vermutlich beim Schichtwachstum entstehen, 
teilweise von oben auffüllt.  
4 
1 
a) b) 
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Abbildung 4-103: TEM-Übersichts-Hellfeldaufnahme des MSIP-Al2O3/(Ti,Al)N/(WC/Co)-
 Schichtsystems nach dem Einsatz in dem Zerspanversuch 2. 
In der Abbildung 4.104 a)-d) sind die TEM-Hellfeldaufnahmen der FIB-Lamellen der 
fünf bei unterschiedlichen Zerspanparametern in Zerspanversuchen eingesetzten 
Proben zusammenfassend dargestellt. An den Oberflächen der Proben sind Auf-
schmierungen zu erkennen. Das aufgeschmierte Material hat teilweise die Kanäle in 
der Schicht von der Oberfläche aus aufgefüllt. Die Al2O3-Schichtdicken betragen bei 
einigen Proben an einigen Stellen nur einige hundert Nanometer. Demzufolge wurde 
Al2O3-Schichtmaterial beim Zerspanen abgetragen. In den Al2O3-Schichten sind 
keine mikrostrukturellen Veränderungen, wie Poren oder vergröberte Bereiche zu er-
kennen. Dies lässt vermuten, dass keine Phasenumwandlungen aufgrund der ther-
momechanischen Beanspruchung beim Zerspannen aufgetreten sind. Die Korn-
größen sind noch im Nanometerbereich.  
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a) Zerspanversuch 1 b) Zerspanversuch 2  
  
 
c) Zerspanversuch 3 d) Zerspanversuch 4 e) Zerspanversuch 5 
   
Abbildung 4-104:  TEM-Hellfeldaufnahmen des MSIP-Al2O3/(Ti,Al)N-Schichtsystems nach 
 den Einsätzen in fünf verschiedenen Zerspanversuchen. 
Die Auswertung der SAD-Aufnahmen bestätigt, dass nach allen Zerspanversuchen 
noch die γ-Al2O3-Phase vorliegt (Abbildung 4.105). Darüber hinaus sind die vorlie-
genden Beugungsreflexe sehr klein und liegen sehr nah beieinander. Dies ist ein 
weiterer Hinweis darauf, dass die Korngrößen in der Al2O3-Schicht im Nanometerbe-
reich liegen.  
Die STEM-EDX-Analyse bestätigt, dass sich das zerspante Material auf der Ober-
fläche der Probe abgetragen hat und teilweise in die wachstumsbedingten Hohl-
räume in der Al2O3-Schicht eingedrungen ist: Im gefüllten Hohlraum wird ein Fe-
Signal detektiert (Spektrum in Abbildung 4.106 b)). In weiteren EDX-Messungen 
wurden auch Mn- und Cr-Signale detektiert. Die EDX-Analyse hat des Weiteren 
gezeigt, dass keine Diffusion in die Al2O3-Schicht stattgefunden hat. 
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a) Zerspanversuch 1 b) Zerspanversuch 2  
  
 
c) Zerspanversuch 3 d) Zerspanversuch 4 e) Zerspanversuch 5 
   
Abbildung 4-105: SAD-Aufnahmen aus dem Bereich der Al2O3-Schichten des MSIP-
 Al2O3/(Ti,Al)N-Schichtsystems nach den Einsätzen in fünf verschiedenen 
 Zerspanversuchen. 
 
Abbildung 4-106: a) STEM-HAADF-Aufnahme eines teilweise von oben gefüllten 
 Hohlraumes nach dem Zerspanversuch 4 und b) EDX-Spektrum einer 
 EDX-Punktmessung innerhalb des gefüllten Hohlraumes (die Position der 
 Messung wird durch den roten Kreis markiert). 
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 4.4 WHIPOX-Proben 
 4.4.1 1200 °C Sintertemperatur  
 4.4.1.1 REM/TEM-Grundlagenuntersuchungen  
Die REM-SE-Aufnahmen des bei 1200 °C gesinterten WHIPOX-Materials bei ver-
schiedenen Vergrößerungen (24- bis 20000-fach) sind in Abbildung 4.107 dargestellt. 
Dabei wurden Sekundärelektronen (SE) zur Bildentstehung genutzt. Aufgrund ihrer 
geringen Energie (< 50 eV) können nur die SE aus geringen Probentiefen (~ 0,5-
2 nm) die Probe verlassen und detektiert werden. Daher gibt das REM-SE-Signal 
Auskunft über die Topographie der Probe. Zur REM-Untersuchung wurde das 
WHIPOX-Material am DLR, Köln, in einem Epoxidharz eingebettet und senkrecht zur 
Faserausrichtung angeschliffen, sodass runde Faserquerschnitte resultierten. Bei der 
niedrigsten 24-fachen Vergrößerung a) sind die einzelnen Fasern nur schwer zu er-
kennen, wohingegen bei 500-facher Vergrößerung b) die einzelnen Fasern gut 
erkennbar sind. Bei 2000-facher Vergrößerung c) ist neben den einzelnen Fasern 
auch die Matrixstruktur gut erkennbar. In Abbildung d) ist der Bereich zwischen einer 
Faser und der Matrix bei 20000-facher Vergrößerung dargestellt. In dieser Abbildung 
kann man zusammengesinterte Matrixbereiche bzw. Faser-Matrixbereiche sowie Po-
ren in der Matrix erkennen.  
Die für die REM-Untersuchung präparierten Proben wurden auch zur FIB-Präpara-
tion genutzt. Die FIB-Lamelle wurde dabei aus einem Bereich zwischen zwei Fasern 
geschnitten, die lediglich einige µm auseinander lagen. Die TEM-Hellfeld-Aufnahme 
in Abbildung 4.108 a) zeigt die aus der FIB Präparation resultierende FIB-Lamelle. 
Der etwa 3 µm breite Matrixbereich ist zu beiden Seiten von einem Faserbereich um-
geben. Die Hellfeldaufnahme in Abbildung 4.108 b) zeigt, dass innerhalb der Matrix 
die Matrixkörner zu Bereichen mit Durchmessern bis zu 800 nm zusammengesintert 
sind. Demhingegen weisen die Faserkörner maximale Durchmesser von etwa 
200 nm auf. Die Hellfeldaufnahmen zeigen darüber hinaus zahlreiche, ausgeprägte 
Biegekonturen innerhalb der Matrixkörner. Diese resultieren vermutlich aus der Ma-
trix-Präparation. Das reale gesinterte Material lässt sich nicht einer der drei idealisier-
ten Sinterstufen zuordnen (Kapitel 2.2.1) da das Matrixmaterial nicht homogen ist. Es 
existieren Bereiche mit sehr großen Poren, in denen die Partikel nicht oder nur wenig 
versintert sind und charakteristische Sinterhälse der ersten Sinterstufe zu sehen 
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sind. Im Gegensatz dazu existieren aber auch stark versinterte Bereiche in denen die 
Porosität gering ist. 
  
  
Abbildung 4-107: REM-SE-Aufnahmen der bei 1200 °C gesinterten WHIPOX-Probe bei 
 verschiedenen Vergrößerungen. 
     
Abbildung 4-108: TEM-Hellfeld-Aufnahmen a) der FIB-Lamelle und b) des Matrixbereiches 
 der bei 1200 °C gesinterten WHIPOX-Probe. 
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In den Hellfeldabbildungen aus Abbildung 4.109 sieht man in a) und b) den Matrixbe-
reich und in c) und d) den Faser-Matrix-Grenzflächenbereich bei einer größeren Ver-
größerung. Die maximalen Durchmesser der Sinterhälse betragen sowohl zwischen 
den Matrix-Partikeln als auch zwischen Matrix- und Faser-Partikeln etwa 60 nm. In 
allen vier Abbildungen fallen kleine Partikel mit Durchmessern um die 50 nm auf, die 
innerhalb der Matrix zu finden sind und in den Abbildungen mit Kreisen markiert sind. 
Aus dem Bragg-Kontrast lässt sich schließen, dass diese vermutlich einkristallin sind, 
mit Hilfe der TEM-Hellfeldaufnahmen kann aber keine Aussage darüber getroffen 
werden ob es sich bei diesen Partikeln auch um Al2O3-Körner oder um ein anderes 
Material handelt.  
  
   
Abbildung 4-109: TEM-Hellfeld-Aufnahmen a) und b) innerhalb des Matrixbereiches und  
 c) und d) an den Faser-Matrix-Grenzflächen der bei 1200 °C gesinterten 
 WHIPOX-Probe.  
a) b) 
c) d) 
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In den STEM-HAADF-Aufnahmen fallen die Partikel mit den kleinen Durchmessern 
aus Abbildung 4.109 in der Matrix besonders auf, da sie einen hellen Kontrast im 
Vergleich zu den Al2O3-Körnern aufweisen (Abbildung 4.110 b)). Sie erreichen 
Durchmesser von bis zu 100 nm. Die Tatsache, dass diese einen im Vergleich zu 
Al2O3-Faser und -Matrix sehr hellen Kontrast aufweisen, zeigt, dass es sich um 
Elemente mit höherer Ordnungszahl handelt. Durch den Vergleich der STEM-
HAADF- und der STEM-BF-Aufnahme können diese Partikel auch bei niedrigen Ver-
größerungen in der STEM-BF-Aufnahme identifiziert werden. Erschwert wird dies 
durch den in der BF-Aufnahme auftretenden Beugungungskontrast, der unterschied-
liche Kontraste bei unterschiedlich orientierten Al2O3-Matrix- und Al2O3-Faser-Kör-
nern bewirkt. 
Die STEM-HAADF-Abbildungen in Abbildung 4.111 zeigen, dass die Partikel mit dem 
hellen Kontrast auch vielfach zwischen den Matrixkörnern und zwischen Faser- und 
Matrix-Körnern zu finden sind. Demnach liegen folgende Fragen nahe: 
 Was sind die Partikel? 
 Woher kommen die Partikel?  
 Welchen Einfluss haben die Partikel auf die Matrixstruktur und insbesondere 
auf die Faser-Matrix-Grenzflächenstruktur? 
   
Abbildung 4-110: a) STEM-BF- und b) STEM-HAADF-Aufnahme der bei 1200 °C 
 gesinterten WHIPOX Probe. 
a) b) 
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Abbildung 4-111: STEM-HAADF-Aufnahmen der bei 1200 °C gesinterten WHIPOX-Probe. 
Die STEM-EDX-Analyse zeigt, dass die Partikel mit dem hellen Kontrast Yttriumstabi-
lisierte Zirkonoxid-Nanopartikel sind, da in dem EDX-Spektrum neben Al, O, C und 
Cu auch die elementspezifischen Peaks von Zr und Y auftreten (Abbildung 4.112). 
Das C-Signal resultiert vermutlich aus dem Einbettmittel und das Cu-Signal aus dem 
für die FIB-Präparation verwendeten Cu-Grid. 
Die Abbildung 4.113 zeigt die TEM-Hellfeld- und die zugehörige SAD-Aufnahme 
eines in die [241]-Zonenachse (bzw. [02-21]) orientierten α-Al2O3-Matrix-Korns. Meh-
rere Beugungspunkte im einkristallinen Beugungsbild sind mit den entsprechenden 
Netzebenen indiziert. Zur Aufnahme des Beugungsbildes aus Abbildung 4.114 b) 
wurde die SAD-Blende in Richtung eines benachbarten ZrO2-Partikels verschoben, 
sodass zum Beugungsbild sowohl das orientierte α-Al2O3-Matrix-Korn als auch dieser 
ZrO2-Partikel beitragen. Die stark ausgeprägten Beugungsreflexe lassen sich dabei 
dem α-Al2O3-Matrix-Korn zuordnen (Vergleich mit Abbildung 4.113), wohingegen die 
weniger intensiven kleineren Beugungsreflexe dem ZrO2-Partikel zugeordnet werden 
können. Dem Beugungsbild nach ist der ZrO2-Partikel ein einkristallines Korn. In der 
zugehörigen TEM-Hellfeld-Aufnahme kann die Position des ZrO2-Korns aufgrund des 
dunklen Kontrastes des α-Al2O3-Matrix-Korns nur schwer identifiziert werden. Darü-
ber hinaus zeigt das Beugungsbild, dass die beiden Körner eine Orientierungsbe-
ziehung zueinander aufweisen.  
a) b) 
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Abbildung 4-112: a) STEM-HAADF-Aufnahme und b) und c) EDX-Spektrum (Aufnahmezeit: 
 360 s) des Partikels mit dem hellen Kontrast der bei 1200 °C gesinterten 
 WHIPOX- Probe. 
   
Abbildung 4-113: a) TEM-Hellfeld- und b) SAD-Aufnahme eines in die [241]-Zonenachse 
 orientierten α-Al2O3-Matrix-Korns der bei 1200 °C gesinterten WHIPOX-
 Probe (gestrichelter Kreis: ungefähre SAD-Blendenposition). 
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Abbildung 4-114: a) TEM-Hellfeld- und b) SAD-Aufnahme eines in die [241]-Zonenachse 
 orientierten Al2O3-Matrix-Korns zusammen mit einem YSZ-Korns der bei 
 1200 °C gesinterten WHIPOX-Probe (gestrichelter Kreis: ungefähre SAD-
 Blendenposition). 
Zur Klärung der Ursache der ZrO2-Körner wurde das Matrixrohmaterial nach der Auf-
bereitung untersucht. Dazu wurde es auf einen Kohlelochfilm aufgestreut. In Abbil-
dung 4.115 sind STEM-HAADF-Aufnahmen der verschiedenen Partikel, die im Ma-
trixrohmaterial gefunden wurden, abgebildet. Die Abbildung a) zeigt ein Agglomerat 
aus verschieden großen Al2O3-Körnern. Die einzelnen Al2O3-Körner sind dabei ein-
kristallin. Die Abbildungen b) und c) zeigen Al2O3-Körner an denen polykristallines Y-
haltiges ZrO2 „aufgeschmiert“ ist. Aufgrund des Z-Kontrastes weisen die ZrO2-halti-
gen Bereiche einen helleren Kontrast als die A2O3-Bereiche auf. In Abbildung d) ist 
ein einzelnes Y-haltiges ZrO2-Agglomerat abgebildet. Die Zusammensetzungen der 
Partikel wurden mittels STEM/EDX-Untersuchungen bestätigt (hier nicht gezeigt). 
Die TEM-Hellfeld- und die polykristalline SAD-Aufnahme eines Y-haltigen ZrO2-
Agglomerats sind in Abbildung 4.116 abgebildet. Das Agglomerat besteht aus vielen 
ZrO2-Nanokristallen mit Korndurchmessern von etwa 10-20 nm.  
Das Matrixrohmaterial weist demnach schon ZrO2-Nanokristalle auf. Aus dem Grund, 
dass es mit ZrO2-Mahlkugeln aufbereitet wurde, liegt die Vermutung nahe, dass es 
sich bei den ZrO2-Körnern um Abrieb dieser Mahlkugeln handelt. Durch das Sintern 
bei 1200 °C wachsen die ZrO2-Nanokristalle vermutlich zu den bis zu 100 nm großen 
einkristallinen Körnern heran. 
a) b) 
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Abbildung 4-115: STEM-HAADF-Aufnahmen des Matrixrohmaterials a) Al2O3-Agglomerat, 
 b) und c) Al2O3 mit ZrO2-Aufschmierungen und d) ZrO2 Agglomerat. 
   
Abbildung 4-116: TEM-Hellfeld- und SAD-Aufnahme eines Y-haltigen ZrO2-Agglomerats des 
 Matrixrohmaterials des bei 1200 °C gesinterten WHIPOX-Materials. 
b) 
c) d) 
a) 
20 nm 
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Die TEM-Hellfeld-Übersichtsaufnahme in Abbildung 4.117 zeigt die Lamelle, die aus 
einer ZrO2-Mahlkugel präpariert wurde. Die Mahlkugel ist polykristallin und weist Kör-
ner mit Durchmessern einiger hundert Nanometer auf. Der maximale Korndurchmes-
ser der ZrO2-Körner in der Mahlkugel ist somit sehr viel größer als jener der Nano-
kristalle in den Aggomeraten des aufbereiteten Matrixrohmaterials. Demzufolge 
resultieren die nanokristallinen Agglomerate vermutlich aus einem feinen Abrieb der 
Mahlkugel durch den Mahlvorgang. Der maximale Durchmesser des in Zonenachse 
orientierten Korns in Abbildung 4.118 beträgt 600 nm. Die Beugungsanalyse hat 
ergeben, dass das Korn eine kubisch flächenzentrierte Struktur aufweist 
(Raumgruppe: Fd-3m) und in der [001]-Zonenachse orientiert ist. Die bei Raumtem-
peratur stabile ZrO2-Phase ist monoklin. Durch die Zugabe von Y2O3 können auch 
die tetragonale und kubische Hochtemperaturphase bei Raumtemperatur stabilisiert 
werden. In dem Fall der Mahlkugel reicht der vorliegende Y2O3-Gehalt folglich aus 
um die kubische Phase bei Raumtemperatur zu stabilisieren.  
 
Abbildung 4-117: TEM-Hellfeld-Übersichts-Aufnahme der FIB-Lamelle aus der ZrO2-
 Mahlkugel.  
1 μm 
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Abbildung 4-118: a) TEM-Hellfeld- und b) SAD-Aufnahme (kleine SAD-Blende) eines ZrO2-
 Korns aus der ZrO2-Mahlkugel. 
 4.4.1.2 Kippserie und Tomographie  
Zum besseren Verständnis der Lage der ZrO2-Partikel in der Al2O3-Matrix wurden 
STEM-Tomographie-Kippserien durchgeführt, aus denen dreidimensionale Tomo-
gramme des untersuchten Probenbereiches rekonstruiert werden können. Die Abbil-
dung 4.119 zeigt ausgewählte STEM-HAADF-Aufnahmen einer Kippserie, die mit 
Hilfe eines Gatan-Tomographiehalters (Modell 916) im Bereich der Faser-Matrix-
Grenzfläche aufgenommen wurden. Die Probe wurde dabei von -60 ° bis +60 ° in 1 °-
Schritten gekippt (α-Kippachse). Die wenigen ausgewählten Aufnahmen zeigen 
schon deutlich, dass je nach Kippwinkel unterschiedliche Informationen geliefert wer-
den, das heißt dass bei unterschiedlichen Kippwinkeln ein unterschiedlicher Bildein-
druck entstehen kann. In Abbildung 4.119 c) ist es beispielsweise deutlich, dass sich 
das ZrO2-Korn zwischen den beiden Al2O3-Matrix-Körnern befindet und das Zusam-
mensintern der beiden Körner hindert. Im Gegensatz dazu kann dies in den 
Abbildungen 4.119 a), e), f) und g) nicht erkannt werden, da sich bei diesen 
Kippungen die einzelnen Körner überlappen. Wird eine STEM-Aufnahme bei einem 
bestimmten Kippwinkel gemacht, kann die Bildinterpretation somit schwierig sein. 
Allein die Aufnahme einer Kippserie des jeweiligen Probenbereiches vermittelt somit 
ein besseres dreidimensionales Verständnis des Bereiches. 
200 nm 
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Abbildung 4-119: STEM-HAADF-Aufnahmen einer Kippserie a) -60 °, b) -40 °, c) -20 °, d) 
 0 °, e) +20 °, f) +40 °, g) +60 ° der bei 1200 °C gesinterten WHIPOX-
 Probe. 
Durch die Rückprojektion der Kippserie lässt sich das dreidimensionale Objekt rekon-
struieren. Die Rekonstruktion wurde mit Hilfe einer 32-Bit-Version von Digital 
Micrograph (2.02.800.0) mit einem Tomographie-Plugin erstellt. In Abbildung 4.120 
ist ein mittels gewichteter Rückprojektion rekonstruiertes Tomogramm eines Faser-
Matrix-Grenzflächenbereichs dargestellt. Das Tomogramm wurde aus einer anderen 
Kippserie rekonstruiert als die in Abbildung 4.119 gezeigte.  
b) a) c) 
d) e) f) 
g) 
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Abbildung 4-120: Rekonstruiertes Tomogramm einer STEM-HAADF Kippserie  
 (-60 ° < α < +60 °) an der Faser-Matrix-Grenzfläche der bei 1200 °C  
 gesinterten WHIPOX-Probe. 
 4.4.2 Einfluss der Sintertemperatur 
Zur Untersuchung des Einflusses der Sintertemperatur wurde zusätzlich WHIPOX-
Material untersucht, das bei 1300 °C, demnach bei 100 °C höheren Temperaturen 
gesintert wurde. In den TEM BF- und STEM-HAADF-Übersichtaufnahmen fällt auf, 
dass der Versinterungsgrad sowohl innerhalb der Matrix als auch an der Faser-Ma-
trix-Grenzfläche im Vergleich zu der bei 1200 °C gesinterten WHIPOX-Probe zuge-
nommen hat (Abbildung 4.121). Innerhalb der Matrix sind Matrixkörner zu bis zu 
1,4 μm großen Bereichen zusammengesintert. Im Vergleich dazu betrug der maxi-
male Durchmesser der zusammengesinterten Matrixkörner im bei 1200 °C gesinter-
ten WHIPOX-Materials etwa 800 nm. Darüber hinaus ist der maximale Durchmesser 
der Faserkörner von etwa 200 nm auf etwa 300 nm angestiegen. Des Weiteren sind 
die vorliegenden ZrO2-Körner größer als jene der bei 1200 °C gesinterten Probe und 
liegen außerdem inhomogen verteilt in der Matrix vor. Die STEM-HAADF-Aufnahmen 
in Abbildung 4.121 zeigen zum einen a) einen Matrix-Bereich mit einer Anreicherung 
mehrerer ZrO2-Körnern. Der maximale Korndurchmesser der ZrO2-Körner beträgt 
etwa 180 nm. Zum anderen wird in b) ein exemplarischer Faser-Matrix-Grenzflächen-
bereich gezeigt. Im Gegensatz zur bei 1200 °C gesinterten Probe kann bei der bei 
1300 °C gesinterten Probe kein Faser-Matrix-Grenzflächenbereich ausgemacht 
Faser 
Matrix 
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werden, bei dem ein ZrO2-Korn zwischen einem Matrixkorn und der Fasergrenz-
fläche zu finden ist und somit das Zusammensintern des Matrixkorns und der Faser 
verhindert. Die Abbildung b) zeigt dabei ein Matrixkorn das über einen 200 nm-
großen Bereich mit der Faser verbunden ist. Im Fall der bei 1200 °C gesinterten Pro-
be waren vielmehr schmalere Sinterhälse (~ 60 nm breit) zwischen Faser und Matrix 
vorhanden. Innerhalb der Matrix hingegen liegen die ZrO2-Körner zum Teil zwischen 
Matrixkörnern vor und behindern dadurch das Zusammensintern der Körner.  
   
Abbildung 4-121: a) STEM-BF- und b) STEM-HAADF-Übersichts-Aufnahme der bei 
 1300 °C gesinterten WHIPOX-Probe. 
   
Abbildung 4-122: STEM-HAADF-Aufnahmen der bei 1300 °C gesinterten WHIPOX-Probe. 
b) a) 
a) b) 
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Die TEM-Hellfeldaufnahmen innerhalb des Matrixbereiches, a) und b), und an der 
Faser-Matrix-Grenzfläche, c) und d), zeigen deutlich den stärkeren Versinterungs-
grad der Probe (Abbildung 4.123). In a) ist ein 1,2 μm großer zusammengesinterter 
Bereich dargestellt. Dieser weist viele Biegekonturen auf. Der Durchmesser des 
Sinterhalses zwischen zwei Matrixkörnern in b) beträgt etwa 250 nm und hat sich 
somit im Vergleich zu der bei 1200 °C gesinterten Probe vergrößert. Der maximale 
Durchmesser der Sinterhälse zwischen Faser- und Matrix-Partikel ist genauso von 
etwa 60 nm bei 1200 °C Sintertemperatur auf etwa 200 nm angestiegen, wie in c) 
und d) zu sehen ist.  
  
   
Abbildung 4-123: TEM-Hellfeld-Aufnahmen a) und b) in der Matrix und c) und d) an der 
 Faser-Matrix-Grenzfläche der bei 1300 °C gesinterten WHIPOX-Probe. 
b) a) 
c) d) 
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 4.4.3 Einfluss des ZrO2 
Zur Untersuchung des Einflusses der ZrO2-Partikel wurden WHIPOX-Proben ohne 
ZrO2-Partikel hergestellt, indem bei der Matrixaufbereitung keine ZrO2-Mahlkugeln 
verwendet wurden. Das ZrO2-freie WHIPOX-Material wurde dabei bei denselben 
Temperaturen, 1200 °C bzw. 1300 °C, gesintert wie die ZrO2-haltigen WHIPOX-
Proben.  
Die STEM-BF- und HAADF-Übersichts-Aufnahmen der ZrO2-freien, bei 1200 °C ge-
sinterten WHIPOX Probe ist in Abbildung 4.124 dargestellt. Deutlich ist die Abwesen-
heit der ZrO2-Partikel schon in der STEM-Aufnahme zu sehen, da im Gegensatz zur 
ZrO2-haltigen Probe (Abbildung 4.110), keine hellen (HAADF) bzw. dunklen (BF) 
Kontrastbereiche auffallen. Innerhalb der Matrix ist der Sintergrad außerdem 
wesentlich höher als bei der ZrO2-haltigen bei 1200 °C gesinterten WHIPOX-Probe. 
Die Al2O3-Matrix-Körner sind zu Bereichen zusammengesintert, die bis zu 1,6 µm 
groß sind. An den Grenzflächen zwischen Faser und Matrix haben sich Sinterhälse 
mit im Vergleich zur ZrO2-haltigen Probe größeren Durchmessern ausgebildet. Der 
maximale Durchmesser der Faserkörner beträgt genauso wie bei der ZrO2-haltigen 
Probe etwa 200 nm. 
  
Abbildung 4-124: a) STEM-BF- und b) STEM-HAADF Übersichts-Aufnahme der bei 
 1200 °C gesinterten ZrO2-freien WHIPOX-Probe. 
Die Abbildung 4.125 zeigt TEM-Hellfeldaufnahmen zum einen aus dem Matrixbereich 
a) und b) und zum anderen an der Grenzfläche zwischen Matrix und Faser c) und d). 
In dem gezeigten Matrixbereich sind die Matrixkörner zu einem etwa 1,6 µm großen 
b) a) 
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Bereich zusammengesintert. Der Bereich umschließt 5 etwa 100 nm große Poren. 
Außerdem fallen wie bei den zuvor untersuchten WHIPOX-Proben Biegekonturen in 
den Matrixkörnern auf. In Abbildung b) sieht man einen weiteren Matrixbereich bei 
einer höheren Vergrößerung mit Sinterhälsen unter 100 nm. In c) sind mehrere Ma-
trixkörner, die an der Grenzfläche zur Faser mit den Faserkörnern zusammengesin-
tert sind dargestellt. Der Durchmesser des größten Sinterhalses beträgt etwa 
250 nm. In d) ist ein etwa 100 nm großer Sinterhals zwischen einem Faser- und 
einem Matrixkorn dargestellt. 
  
   
Abbildung 4-125: TEM-Hellfeld-Aufnahmen a) und b) in der Matrix und c) und d) an der 
 Faser-Matrix-Grenzfläche der bei 1200 °C gesinterten ZrO2-freien-
 WHIPOX-Probe. 
b) a) 
d) c) 
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Die STEM-BF- und STEM-HAADF-Übersichts-Aufnahmen der ZrO2-freien, bei 
1300 °C gesinterten WHIPOX-Probe sind in Abbildung 4.126 dargestellt. Die STEM-
Aufnahmen bestätigen auch hier die Abwesenheit der ZrO2-Partikel. Im Vergleich zu 
der ZrO2-haltigen bei 1300 °C gesinterten Probe (Abbildung 4.121) hat sich der Sin-
tergrad innerhalb der Matrix etwas erhöht. Zusammengesinterte Matrix-Körner bilden 
bis zu 2 μm große Bereiche. Im Vergleich zur ZrO2-haltigen Probe sind die Hohl-
räume zwischen den zusammengesinterten Bereichen aber größer. Darüber hinaus 
erreichen die Faserkörner größere Durchmesser bis zu 500 nm. 
   
Abbildung 4-126: a) STEM-BF- und b) STEM-HAADF-Übersichts-Aufnahme der bei 
 1300 °C gesinterten ZrO2-freien WHIPOX-Probe. 
Die Abbildung 4.127 zeigt TEM-Hellfeld-Aufnahmen zum einen aus dem Matrixbe-
reich a) und b) und zum anderen an der Grenzfläche zwischen Matrix und Faser c) 
und d). In dem gezeigten Matrixbereich sind die Matrixkörner zu einem etwa 1,2 µm 
großen Bereich zusammengesintert. Der Bereich umschließt 3 bis zu etwa 200 nm 
große Poren. In Abbildung b) sieht man mehrere Matrixkörner, die zusammengesin-
tert eine Pore umschließen. An der Grenzfläche zwischen Faser und Matrix sind 
mehrere Körner zusammengesintert c). Die Sinterhälse zwischen den Matrixkörnern 
und zwischen den Faser- und Matrixkörnern weisen dabei Durchmesser bis zu 
200 nm auf. In d) wird ein Matrixkorn gezeigt, dass über einen 200 nm langen Be-
reich mit einem Faserkorn zusammengesintert ist. 
a) b) 
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Abbildung 4-127: TEM-Hellfeld-Aufnahmen a) und b) innerhalb der Matrix und c) und d) an 
 der Faser-Matrix-grenzfläche der bei 1300 °C gesinterten ZrO2-freien 
 WHIPOX-Probe. 
 
b) a) 
c) d) 
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 5 Diskussion und Schlussfolgerungen 
Aluminiumoxid (Al2O3) ist ein wichtiger keramischer Werkstoff, der viele Einsatzbe-
reiche in der Industrie findet, beispielsweise als feuerfestes Material, als Flamm-
schutzmittel, als Schleifmittel, als dielektrisches Material in der Elektrotechnik, als 
Korrosionsschutz oder Katalysator in der chemischen Industrie und als Verschleiß-
schutz im Anlagen- und Maschinenbau. Die vielen Einsatzgebiete des Al2O3 resul-
tieren aus seinen Eigenschaften, wie beispielsweise die hohe Härte, die gute chemi-
sche und mechanische Stabilität auch bei hohen Temperaturen, das geringe Gewicht 
und der hohe elektrische Widerstand. Darüber hinaus weist Al2O3 neben der stabilen 
α-Al2O3-Phase auch einige metastabile Phasen auf. Diese unterscheiden sich in den 
Eigenschaften, sodass sich der Einsatzbereich von Al2O3 weiter vergrößert und für 
die jeweilige Anwendung die geeignete Al2O3-Phase gezielt ausgewählt werden 
kann. Die stabile α-Al2O3-Phase ist aufgrund der hohen mechanischen und chemi-
schen Stabilität auch bei hohen Temperaturen, der Härte, des großen Abrasions-
widerstands und der großen Druckfestigkeit ideal für Hochtemperaturanwendungen 
sowie eine ideale Verschleißschutz- bzw. Zerspanschutzschicht für metallische Le-
gierungen (Åstrand et al., 2004). Die metastabile γ-Al2O3-Phase, die ein nanokristalli-
nes Gefüge aufweist, wird aufgrund der niedrigen Oberflächenenergie und somit 
hohen spezifischen Oberfläche häufig als Katalysator oder als Trägermaterial für 
Katalysatoren eingesetzt (Paglia et al., 2003). Die amorphe Al2O3-Phase eignet sich 
beispielsweise aufgrund der höheren Bandlücke und dielektrischen Konstante als 
SiO2 als Gateoxid in MOSFETs (Katiyar et al., 2005). Außerdem existieren unter-
schiedliche Herstellungsverfahren von Al2O3-Materialien. Al2O3 wird hauptsächlich 
mittels des so genannten Bayer-Verfahrens aus Bauxit gewonnen. Weitere mögliche 
Herstellungsverfahren sind das Dehydrieren von Aluminiumhydroxiden, das Auf-
heizen amorpher Al2O3-Schichten und die gezielte Abscheidung von Schichten aus 
der Gasphase oder aus Lösungen. Des Weiteren können keramisch Bauteile mittels 
Sinterverfahren hergestellt werden.  
Im Rahmen dieser Dissertation wurden amorphe und kristalline γ-Al2O3-Beschichtun-
gen, die mittels PVD-Verfahren abgeschieden wurden, sowie ein α-Al2O3-Faser-
Matrix-Verbundwerkstoff, der durch ein Wickelverfahren und Sintern hergestellt 
wurde, mittels Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) untersucht.  
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Die untersuchten Al2O3-Dünnschichten wurden am Lehrstuhl für Werkstoffchemie 
(MCh) und am Institut für Oberflächentechnik (IOT) der RWTH-Aachen mittels gefil-
terter Lichtbogenabscheidung (FCA) und Magnetronsputtern (MSIP) auf Si-Wafer ab-
geschieden. Die TEM-Untersuchungen der Schichten dienten der Aufklärung der 
Morphologie und der Mikrostruktur der Schichten, genauer gesagt wurden die 
Schichten hinsichtlich der Kristallinität, der vorliegenden Phasen, der Korngrößen, 
der Porosität und der chemischen Zusammensetzung untersucht. Zur Untersuchung 
der thermischen Stabilität der Schichten wurden außer den as deposited-Schichten 
auch auf verschiedene Temperaturen aufgeheizte Schichten untersucht. Neben un-
dotierten Schichten wurden auch Si-dotierte Schichten untersucht, um den Einfluss 
von Silizium auf die thermische Stabilität metastabiler Al2O3-Schichten (amorphe und 
kristalline γ-Al2O3-Phase) zu klären. Um die Eignung der mittels MSIP abgeschie-
denen Al2O3-Schichten als Zerspanschutzschicht zu untersuchen wurden undotierte 
sowie Si-dotierte γ-Al2O3-Schichten auf einer mit (Ti,Al)N beschichteten Wende-
schneidplatte abgeschieden. Das Schichtsystem wurde dabei im as deposited- sowie 
im aufgeheizten Zustand und nach dem Einsatz in Zerspanversuchen im TEM un-
tersucht. Als Verschleißschutzschichten für die Zerspanung werden üblicherweise α-
Al2O3-Schichten eingesetzt. γ-Al2O3-Schichten können bei geringeren Temperaturen 
abgeschieden werden als α-Al2O3-Schichten, sodass auch Stahlsubstrate beschich-
tet werden können ohne dass es aufgrund der Beschichtungstemperaturen zur Ent-
festigung des Stahls kommt (Cremer et al., 1999). Außerdem lässt das nanokristalli-
ne γ-Al2O3-Gefüge auf bessere Bruchzähigkeits- und Festigkeitswerte als der grob-
kristallinen α-Al2O3-Schicht schließen (Khanna und Bhat, 2006a). Darüber hinaus 
wurde von Täschner et al. gezeigt, dass mittels PACVD abgeschiedenen γ-Al2O3-
Schichten ähnliche Verschleißeigenschaften wie die mittels CVD abgeschiedenen κ-
Al2O3-Schichten aufweisen (Täschner et al., 1998).  
Der α-Al2O3-Faser-Matrix-Verbundwerkstoff mit poröser Matrix wurde mit Hilfe von 
TEM-Methoden untersucht, um die Mikrostruktur des Werkstoffverbundes beschrei-
ben zu können und eventuelle Gründe für das versagenstolerante, quasiduktile 
Werkstoffverbundverhalten zu finden. Das so genannte WHIPOX-Material wurde 
durch ein spezielles Wickelverfahren und anschließendes Sintern am Deutschen 
Zentrum für Luft und Raumfahrt in Köln (DLR) hergestellt.  
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Die Untersuchungergebnisse der verschiedenen Schichten und des Faser-Matrix-
Verbundwerkstoffes werden im Folgenden zusammengefasst und diskutiert sowie 
Schlußfolgerungen gezogen. 
 5.1 Amorphe FCA-Al2O3-Dünnschichten 
In Abbildung 5.1 werden die Ergebnisse der Heizversuche zur Untersuchung der 
thermischen Stabilität der amorphen, undotierten sowie mit etwa 2 at.-% Si-dotierten 
FCA-Al2O3-Dünnschichten schematisch in einem Diagramm dargestellt. Bei der un-
dotierten FCA-Al2O3-Dünnschicht lassen sich nach dem Aufheizen auf 610 °C γ-
Al2O3-Nanokristalle feststellen (γ* + a). Nach dem Heizen auf 630 °C haben sich 
größere γ-Al2O3-Bereiche ausgebildet, die Schicht ist komplett kristallin nach dem 
Heizen auf 750 °C und weist sowohl nach dem Heizen auf 750 °C als auch nach dem 
Heizen auf 850 °C lediglich die γ-Al2O3 Phase auf (γ). Das Aufheizen auf 900 °C hat 
den Bruch der undotierten Probe zur Folge, vermutlich verursacht durch die thermo-
mechanische Belastung durch das Aufheizen und durch die Umwandlung der γ-
Al2O3- in die α-Al2O3-Phase (γ + α*). Im Gegensatz dazu ist die Si-dotierte Probe bis 
900 °C amorph (a). Die ersten γ-Al2O3-Kristalle in der amorphen Matrix sind nach 
dem Aufheizen auf 950 °C feststellbar (a + γ*). Beim Aufheizen auf 1100 °C findet 
eine Phasenseparation statt: Neben einer eher strukturlosen γ-Al2O3-Matrix liegen 
auch Mullit-Nadeln vor (γ* + M). Die Dotierung der amorphen FCA-Al2O3-Dünnschicht 
mit etwa 2 at.-% Si steigert die Kristallisationstemperatur der γ-Al2O3-Phase dem-
nach um mindestens 290 °C und der γ-Al2O3-Stabilitätsbereich verschiebt zu 100 °C 
höheren Temperaturen. Bei der Si-dotierten Probe hat sich die Mullit- vor der α-
Al2O3-Phase ausgebildet.  
Für die Bildung der Mullitphase wurde ein Modell entwickelt. Dieses geht davon aus, 
dass Silizium zu Beginn statistisch verteilt in der amorphen Schicht vorliegt, da die 
FCA-Abscheidung bei Raumtemperatur durchgeführt wurde und dadurch die Si-Diffu-
sion kinetisch gehemmt war. Keimbildung und Keimwachstum der γ-Al2O3-Phase 
führen dazu, dass sich Si in der umgebenden amorphen Matrix anreichert, da es 
nicht in γ-Al2O3-Phase eingebaut wird. Bei hinreichend hohen Temperaturen findet 
die Bildung der Mullit-Phase in den Si-reichen Bereichen statt. Folglich werden poly-
kristalline γ-Al2O3-Bereiche von Mullit-Nadeln umgeben. Sind die polykristallinen γ-
Al2O3-Bereiche relativ groß, bleibt Si, das nicht nach außen in den amorphen Bereich 
diffundiert ist bevor die Temperaturen zur Mullitbildung erreicht wurden, an den Korn-
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grenzen im Inneren der polykristallinen γ-Al2O3-Bereiche zurück. Auf diese Weise 
bilden sich die Mullit-Nadeln nicht nur außerhalb der großen γ-Al2O3-Bereiche im Si-
angereicherten amorphen Bereich, sondern auch im Inneren an den Si-reichen γ-
Al2O3-Korngrenzen, sodass Strukturen erzeugt werden, die einem Donut ähneln. 
Die Si-Dotierung der amorphen FCA-Al2O3-Schichten bewirkt somit eine drastische 
Erhöhung der thermischen Stabilität der amorphen Phase um mindestens 290 °C 
und eine Erhöhung der thermischen Stabilität der γ-Al2O3-Phase um 200 °C. 
Demzufolge ist die Si-Dotierung eine vielversprechende Möglichkeit die Einsatztem-
peraturen der amorphen Al2O3-Schichten zu erhöhen. Viele Anwendungen von 
amorphen Al2O3 resultieren aus dessen spezifischen Eigenschaften, wie der hohen 
Bandlücke, der hohen dielektrischen Konstante und der Transparenz. Aus diesem 
Grund ist die Ausbildung kristalliner Al2O3-Phasen und von Mullit unerwünscht, wenn 
diese andere, für die jeweilige Anwendung ungünstigere Eigenschaften aufweisen. 
Beispielsweise ist die amorphe Phase eine Voraussetzung für den Einsatz als Grid-
material für in situ TEM-Heizexperimenten, da kristalline Phasen aufgrund des 
Beugungskontrastes ungünstig für die TEM-Untersuchung insbesondere für die 
Interpretation und Auswertung der Aufnahmen sind. Demnach sind die Einsatz-
temperaturen der amorphen FCA-Schichten auf unter 600 °C im Fall der undotierten 
Schicht und auf unter 900 °C im Fall der Si-dotierten Schicht begrenzt. Beim Einsatz 
der amorphen Schicht als Oxidations- und Korrosions-Barriereschicht kann die 
Bildung der γ-Al2O3-Phase bei höheren Temperaturen eventuell toleriert werden, da 
die Schichten in diesem Fall mechanisch stabil sind und auch einen Korrosions-
schutz bieten, sodass sich die Einsatztemperatur der Schichten auf unter 900 °C im 
Fall der undotierten Schichten und auf unter 1100 °C im Fall der Si-dotierten Schicht 
erhöht. Im Fall kristalliner Schichten wurde die Diffusion von Sauerstoff entlang von 
Korngrenzen beobachtet. Dies kann die Einsatztemperatur der Schicht in der je-
weiligen Anwendung reduzieren. Die Ausbildung der stabilen α-Al2O3-Phase ist ver-
mutlich in jedem Fall unerwünscht, da daraus der Bruch der Probe resultiert. Auf-
grund der relativ großen Nadeln ist die Ausbildung von Mullit in der Si-dotierten 
Probe für die meisten Fälle vermutlich auch unerwünscht. Dies muss aber für den 
jeweiligen Anwendungsbereich untersucht und entschieden werden.  
Aus den vorhandenen Untersuchungsergebnissen der amorphen FCA-Al2O3-
Schichten kann nicht geschlussfolgert werden, ob die Stabilisierung der amorphen 
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Phase, das heißt die Erhöhung der Aktivierungsenergie, durch die Verringerung der 
freien Gibbs-Energie der amorphen Phase oder durch Erhöhung der maximalen 
Gibbs-Energie, die zur Kristallisation überwunden werden muss, erfolgt. 
 
Abbildung 5-1: Schematische Darstellung der Phasenumwandlungssequenzen der 
 undotierten und Si-dotierten FCA-Al2O3-Dünnschicht nach dem Aufheizen 
 in Argon-Atmosphäre. 
 5.2 Kristalline FCA-Al2O3-Schichten 
Die Dotierung von kristallinen, porösen FCA-Al2O3-Schichten, die Dicken von einigen 
µm aufweisen, mit etwa 2 at.-% Si führt sowohl zur Stabilisierung der Morphologie als 
auch zur Stabilisierung der γ-Al2O3-Phase, da nach dem Aufheizen der undotierten 
Schicht auf 1000 °C deutliche θ-Al2O3-Peaks in einer sich neu gebildeten, dichten 
Oberflächenschicht ausgemacht werden können (Abbildung 5.2 a)), wohingegen die 
Si-dotierte Schicht nach dem Aufheizen auf 1200 °C über die gesamte Schichtdicke 
immer noch eine poröse Struktur und im Beugungsbild die starken Beugungsreflexe 
der γ-Al2O3-Phase zugeordnet werden können (Abbildung 5.2 b)). Neben der γ-
Al2O3-Phase liegt dabei vermutlich auch die θ-Al2O3-Phase vor. Die Bildung der α-
Al2O3 Phase wurde im Fall der undotierten Probe mittels XRD von Nahif et al. erst 
zwischen 1000 °C und 1100 °C beobachtet. Im Fall der Si-dotierten Probe wurde mit-
tels XRD bis 1300 °C keine Umwandlung in die α-Al2O3-Phase, sondern die Bildung 
einer Mullit-Phase bei Temperaturen zwischen 1200 °C und 1300 °C beobachtet 
(Nahif et al., 2013a). Darüber hinaus führt die Si-Dotierung zur Amorphisierung der 
as-deposited Probe. Im Vergleich zu den amorphen FCA-Al2O3-Dünnschichten wird 
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demnach eine unterschiedliche Umwandlungssequenz, γ → θ → α statt a → γ → α, 
sowie unterschiedliche Umwandlungstemperaturen beobachtet. Dies liegt zum einen 
an den unterschiedlichen Ausgangszuständen, amorph oder kristallin, und zum 
anderen an den unterschiedlichen Heizschritten. Die amorphen Dünnschichten 
wurden in neun Heizschritten zwischen 610 °C und 1100 °C in Ar-Atmosphäre im 
DSC aufgeheizt (Heizrate- und Abkühlrate 20 °C/min, keine Haltezeit) und dabei 
zwischen jedem Heizschritt im TEM untersucht, wohingegen die kristallinen Schich-
ten in Umgebungsatmosphäre (Ofen) sequenziell eine Stunde auf Temperaturen 
zwischen 900 °C und 1300 °C aufgeheizt wurden. Darüber hinaus unterscheiden sich 
die Dicken der amorphen Dünnschicht (Dicke von einigen hundert nm) und der kris-
tallinen Schicht (einige µm) wesentlich voneinander. Ein weiterer Unterschied besteht 
darin, dass die amorphe Schicht auf eine SiN-Zwischenschicht abgeschieden wurde, 
wohingegen die kristalline Schicht direkt auf den Si-Wafer abgeschieden wurde.  
Poröse Keramiken werden unter anderem als Filter, als katalytisches Trägermaterial, 
als Wärmeisolator, als Knochentransplatgerüst und als Elektrodenmaterial verwendet 
(Li et al., 2013, Shirasaka et al., 2013). Die Untersuchungsergebnisse zeigen, dass 
mittels FCA poröse Al2O3-Schichten gezielt abgeschieden werden können und dass 
durch die Si-Dotierung die poröse Morphologie zu höheren Temperaturen stabilisiert 
wird. Somit kann mit Hilfe einer Si-Dotierung die Einsatztemperatur eines porösen  
Al2O3-Materials erhöht werden. 
   
Abbildung 5-2: TEM-Hellfeld- und SAD-Aufnahme der a) bei 1000 °C 1 h in Umgebungs-
 atmosphäre geheizten undotierten FCA-Al2O3-Schicht und b) bei 1200 °C 
 1 h in Umgebungsatmosphäre geheizten Si-dotierten FCA-Al2O3-Schicht. 
1 µm 
W (FIB) 
Dichte Schicht 
Poröse Schicht 
a) b) 
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 5.3 MSIP-Al2O3-Schichten auf Si-Wafer 
Die Schichtmorphologien der undotierten, kristallinen, auf Si-Wafern mittels MSIP 
abgeschiedenen Al2O3-Schichten, die eine Stunde lang in Umgebungsatmosphäre 
bei 1000 °C, 1050 °C und 1100 °C geheizt wurden sind in Abbildung 5.3 schematisch 
dargestellt. Im as deposited-Zustand und nach dem Heizen auf 1000 °C weist die 
Al2O3-Schicht lediglich γ-Al2O3-Nanokristalle auf, wobei durch das Heizen Kris-
tallisationsvorgänge induziert werden und dadurch der amorphe Anteil in der geheiz-
ten Schicht geringer ist als in der ungeheizten. Das Heizen auf 1050 °C führt zur 
Ausbildung von kreisförmigen, etwa 400 nm großen α-Al2O3-Kristallen an der Grenz-
fläche zum Si-Wafer, wohingegen der Großteil der Schicht weiterhin aus nanokristal-
linen γ-Al2O3-Kristallen besteht. Das Heizen auf 1100 °C bewirkt, dass die 400 nm 
großen α-Al2O3-Kristalle von der Grenzfläche zum Si-Wafer Richtung Schichtober-
fläche auf Kosten der nanokristallinen γ-Al2O3-Kristalle zu µm-großen Kristallen 
wachsen. Die γ-Al2O3-Kristalle sind immer noch vorhanden und bilden eine 1-2 µm 
dicke, nanokristalline Oberflächenschicht aus. Im Gegensatz zu der undotierten FCA-
Schicht beginnt die Phasenumwandlung nicht an der Schichtoberfläche, sondern an 
der Grenzfläche zum Si-Wafer. Darüber hinaus wird bei den MSIP-Schichten im Ge-
gensatz zu der undotierten FCA-Schicht, bei der sich die γ- zunächst in die θ-Al2O3 
Phase umwandelt, eine direkte γ → α-Umwandlung beobachtet. Gründe hierfür 
können die unterschiedliche Abscheidungsmethode (MSIP anstatt FCA), die dichtere 
Schichtmorphologie und die unterschiedliche Heizprozedur sein. Die Heizdauer 
betrug sowohl bei den FCA- als auch bei den MSIP-Proben eine Stunde, das 
Heizexperiment wurde aber in einem anderen Ofen durchgeführt und die Temperatur 
in 50 °C-Schritten anstatt in 100 °C-Schritten erhöht. Das sehr starke Wachstum von 
α-Al2O3 Kristallen innerhalb einer nanokristallinen γ-Al2O3-Schicht wurde schon von 
Chou und Nieh beobachtet (Chou und Nieh, 1991). Gründe dafür, dass die Bildung 
der α-Al2O3-Phase an der Grenzfläche zum Si-Wafer beginnt, könnte die stärkere 
Kristallinität an der Grenzfläche zum Si-Wafer und die Verunreinigung der Si-
Substratoberfläche mit Cr und Fe sein, welche bei der as-deposited Probe an der 
Al2O3-Si-Grenzfläche nachgewiesen wurden und beim Aufheizen in die Al2O3-Schicht 
hineindiffundieren. Die Fe-Verunreinigung resultiert vermutlich aus dem Plasmaätzen 
(vor der MSIP-Beschichtung). Dabei wurde möglicherweise Fe aus der Stahl-Proben-
halterung herausgeschlagen und konnte sich anschließend auf dem Substrat 
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ablagern. Die Cr-Verunreinigung resultiert hingegen vermutlich aus dem MSIP-Be-
schichtungsprozess. 
Der Einfluss von Cr und Fe auf die γ → α-Umwandlung wird in der Literatur 
kontrovers diskutiert. Nach den ab initio Rechnungen von Andersson et al. begünstigt 
Cr die Bildung der α-Al2O3-Phase gegenüber der θ-Al2O3-Phase (Andersson et al., 
2005). Im Gegensatz dazu beschleunigt nach den Untersuchungen von Yu et al. Fe 
die γ → α-Umwandlungsrate, wohingegen Cr diese verzögert (Yu et al., 1995). 
Grobkristalline Verschleißschutzichten weisen nach Khanna und Bhat schlechtere 
Bruchzähigkeits- und Festigkeitswerte auf als feinkristalline Schichten. Die in der 
MSIP-Al2O3-Schicht gebildeten α-Al2O3-Körner wachsen relativ schnell auf Kosten 
der γ-Al2O3-Nanokristallite. Darüber hinaus geht die Bildung der α-Al2O3-Phase mit 
einer Vergrößerung der Porosität an der Grenzfläche zum Si-Wafer und innerhalb 
der α-Al2O3-Körner einher. Demzufolge sollte aufgrund der Ergebnisse dieser Heiz-
experimente die Temperatur bzw. die thermische Beanspruchung der undotierten 
MSIP-Al2O3-Schichten bei ihrem Einsatz auf Temperaturen von etwa 1000 °C 
begrenzt werden. 
 
Abbildung 5-3:  Schematische Darstellung der Schichtmorphologien der undotierten MSIP 
 Al2O3-Schicht im as-deposited Zustand sowie nach dem einstündigen 
 Aufheizen auf 1000 °C, 1050 °C und 1100 °C in Umgebungsatmosphäre. 
Die Schichtmorphologien der Si-dotierten, kristallinen, auf Si-Wafern mittels MSIP 
abgeschiedene Al2O3-Schichten sind schematisch in Abbildung 5.4 dargestellt. Im 
Gegensatz zur undotierten, as deposited Al2O3-Schicht weist die Si-dotierte einen 
höheren amorphen Anteil auf. Des Weiteren weist die Si-dotierte Al2O3-Schicht nach 
dem Heizen auf 1100 °C lediglich die γ-Al2O3-Phase auf, wohingegen die undotierte 
Schicht schon nach dem einstündigen Heizen auf 1050 °C α-Al2O3-Körner aufweist. 
Erst nach dem Heizen auf 1200 °C hat sich in der Si-dotierten Schicht eine weitere 
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Phase neben der γ-Al2O3-Phase ausgebildet, die θ-Al2O3-Phase, die eine etwa 
200 nm dicke, polykristalline Oberflächenschicht mit bis zu 200 nm großen 
Kristalliten ausbildet, in der kein Si nachgewiesen werden kann. Der Großteil der 
2 µm dicken Al2O3-Schicht weist dabei immer noch nanokristalline γ-Al2O3-Körner 
auf. An der Grenzfläche zum Si-Wafer zeigt das Beugungsbild zusätzliche Reflexe, 
die vermutlich der θ-Al2O3-Phase zugeordnet werden können. Im Gegensatz zur un-
dotierten Probe bei der eine direkte γ → α-Umwandlung beobachtet wird, bewirkt die 
Si-Dotierung demnach, dass sich zunächst die metastabile θ-Al2O3-Phase ausbildet. 
Nach dem Heizen der Si-dotierten Schicht auf 1250 °C existieren neben der polykris-
tallinen θ-Al2O3-Oberflächenschicht auch µm-lange einkristalline θ-Al2O3-Nadeln in-
nerhalb der nanokristallinen γ-/θ-Al2O3-Schicht, die genauso wie die Oberflächen-
schicht kein Silizium aufweisen. Nach dem Heizen auf 1300 °C wird die Schichtmor-
phologie von einkristallinen θ-Al2O3-Nadeln dominiert. Daneben existieren aber auch 
nanokristalline θ-Al2O3-Bereiche in denen neben den θ-Al2O3-Nanokristallen, die 
Durchmesser bis zu 40 nm erreichen, auch Si, vermutlich als kristallines SiO2, vor-
liegt. Des Weiteren existieren amorphe Si, Al, O-haltige Bereiche sowie einkristalline, 
einige hundert nm große α-Al2O3-Bereiche. Die Abbildung 5.5 fasst die Ergebnisse 
der Heizexperimente der undotierten und der Si-dotierten MSIP Al2O3-Schicht auf Si-
Wafer zusammen. Die γ-Al2O3-Phase wandelt sich im Fall der undotierten Schicht 
schon nach dem einstündigen Heizen auf 1050 °C teilweise in die α-Al2O3-Phase um. 
Im Gegensatz dazu bildet sich bei der Si-dotierten Probe nach dem Heizen auf 
1200 °C zunächst eine weitere metastabile Phase aus, die θ-Al2O3-Phase. Die α-
Al2O3-Phase wurde in der Si-dotierten Schicht erst nach dem Heizen auf 1300 °C 
nachgewiesen. Durch die Si-Dotierung wurde somit die Stabilität der γ-Al2O3-Phase 
um mindestens 100 °C gesteigert und die Bildung der α-Al2O3-Phase zu mindestens 
150 °C höheren Temperaturen verschoben. 
Im Gegensatz zu den Si-dotierten FCA-Al2O3-Schichten wird demnach bei der Si-
dotierten Al2O3-MSIP-Schicht bis 1300 °C keine Mullitbildung beobachtet. Gründe 
dafür können auch hierbei die unterschiedliche Abscheidungsmethode (MSIP anstatt 
FCA), die dichtere Schichtmorphologie und die unterschiedliche Heizprozedur sein. 
Die Ausbildung der 200 nm dicken, polykristalline θ-Al2O3-Oberflächenschicht hat 
vermutlich keine gravierenden Auswirkungen auf die Eigenschaften einer Verschleiß-
schutzschicht, aber die Ausbildung der relativ großen θ-Al2O3-Nadeln bei Temperatu-
ren zwischen 1200 °C und 1250 °C beschränken die maximale thermische Bean-
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spruchung bei der Anwendung auf Temperaturen bis zu etwa 1200 °C. Somit resul-
tiert aus der Si-Dotierung eine effektive Steigerung der möglichen Einsatztempera-
turen von etwa 200 °C im Vergleich zu der undotierten Schicht. Im Gegensatz zur 
undotierten Probe beginnt die Phasenumwandlung der Si dotierten Probe an der 
Oberfläche, obwohl genauso wie bei der undotierten Probe Fe und Cr an der 
Grenzfläche zum Si-Wafer nachgewiesen werden konnten. Ein Grund hierfür kann 
sein, dass sich die θ-Al2O3-Phase in der Si-dotierten Schicht erst bei höheren Tem-
peraturen (1200 °C), im Vergleich zur α-Al2O3-Phase bei der undotierten Schicht 
(1050 °C), bildet. Dadurch ist zum einen die SiO2-Schicht an der Grenzfläche zum Si-
Wafer bei der Si-dotierten Schicht zum Zeitpunkt der θ-Al2O3-Bildung dicker als bei 
der undotierten Probe zum Zeitpunkt der α-Al2O3-Bildung und zum anderen sind die 
Elemente Fe und Cr, die eine mögliche Ursache für die γ → α-Umwandlung der un-
dotierten Probe an der Grenzfläche sein können, vermutlich aufgrund von Diffusions-
prozessen nach dem Aufheizen auf Temperaturen größer als 1100 °C im EDX-Li-
nienscan nicht mehr nachweisbar. Darüber hinaus haben beide Elemente eventuell 
keinen Effekt auf die γ → θ-Umwandlung, da beide Phasen eine sehr ähnliche Struk-
tur aufweisen. 
 
Abbildung 5-4: Schematische Darstellung der Schichtmorphologien der Si-dotierten 
 MSIP-Al2O3-Schicht im as-deposited Zustand sowie nach dem 
 einstündigen Aufheizen auf 1100 °C, 1200 °C, 1250 °C und 1300 °C in 
 Umgebungsatmosphäre. 
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Abbildung 5-5:  Schematische Darstellung der Phasenumwandlungssequenzen der 
 undotierten und Si-dotierten MSIP-Al2O3-Schichten auf Si nach dem 
 Aufheizen in Umgebungsatmosphäre. 
 5.4 MSIP-Al2O3/(Ti,Al)N-Beschichtungen auf WC/Co 
Für den kommerziellen Einsatz der MSIP-Al2O3-Schichten als Verschleißschutz-
schichten für Hartmetallwendeschneidplatten beispielsweise in der Zerspanung müs-
sen die Wendeschneidplattem zuvor mit einer (Ti,Al)N-Zwischenschicht beschichtet 
werden, da Al2O3 eine geringe Haftung auf dem Hartmetall (WC/Co) aufweist und die 
(Ti,Al)N-Schicht die Haftung verbessert. Die Schichtmorphologien des undotierten 
und Si-dotierten Al2O3/(Ti,Al)N-Schichtsystems, das mittels MSIP auf eine 
Hartmetallwendeschneidplatte abgeschieden wurde, sind schematisch in Abbildung 
5.6 dargestellt. Sowohl die Al2O3- als auch die (Ti,Al)N-Schicht ist im as-deposited 
Zustand nanokristallin. Zwischen den Schichten liegt ein direkter Übergang vor. Im 
Gegensatz zur (Ti,Al)N-Schicht, die einen sehr geringen amorphen Anteil aufweist, 
weist die Al2O3-Schicht einen relativ hohen amorphen Anteil auf. Zur Untersuchung 
der thermischen Stabilität des Schichtsystems wurde auch dieses aufgeheizt. Die 
maximale Heiztemperatur in Umgebungsatmosphäre betrug dabei 1000 °C, da die 
Schichten bei höheren Heiztemperaturen zerstört waren, sodass keine TEM-Proben 
präpariert und keine TEM-Untersuchungen durchgeführt werden konnten. Nach dem 
Aufheizen des Al2O3/(Ti,Al)N-Schichtsystems auf 1000 °C in Umgebungsatmosphäre 
hat sich im Gegensatz zu der auf Si-Wafer abgeschiedenen, undotierten Al2O3-
Schicht, die nach dem Heizen lediglich γ-Al2O3-Nanokristalle aufwies, eine etwa 2 µm 
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dicke, poröse α-Al2O3-Schicht zwischen einer nanokristallinen ebenfalls 2 µm dicken 
γ-Al2O3-Schicht und der (Ti,Al)N-Schicht gebildet. Die (Ti,Al)N-Zwischenschicht redu-
ziert somit die Stabilität des MSIP-Schichtsystems im Vergleich zu der auf einen Si-
Wafer ohne Zwischenschicht abgeschiedenen MSIP-Al2O3-Schicht. Die (Ti,Al)N-
Schicht weist immer noch eine Schichtdicke von etwa 3 µm auf. Demnach hat sich 
die Dicke der gesamten Beschichtung um etwa 1,5 µm vergrößert. Die maximale 
Korngröße der α-Al2O3-Körner beträgt 1 µm und der maximale Porendurchmesser 
etwa 200 nm. Neben der Umwandlung der γ- in die α-Al2O3-Phase wird die Oxidation 
der (Ti,Al)N-Schicht, der zunehmende Zerfall des metastabilen, kubischen (Ti,Al)N-
Mischkristalls in eine kubische TiN- und eine hexagonale AlN-Phase und die 
Diffusion von Ti in die α-Al2O3-Schicht beobachtet. Demnach reduziert die (Ti,Al)N-
Schicht die Stabilität der γ-Al2O3-Phase. Folgender Mechanismus, der schon von 
Ewering in ihrer Dissertationsschrift (Ewering, 2012) beschrieben wurde, ist denkbar: 
Sauerstoff aus der Umgebungsatmosphäre diffundiert auf den Korngrenzen durch 
die nanokristalline γ-Al2O3-Schicht zur Al2O3/(Ti,Al)N-Grenzfläche und oxidiert dort 
die (Ti,Al)N-Schicht, sodass sich eine TiO2-Schicht ausbildet. Im Gegenzug diffun-
diert Al aus der (Ti,Al)N-Schicht, deren Zerfall beim Aufheizen zunehmend voran-
schreitet, in die entgegengesetzte Richtung an die Al2O3/(Ti,Al)N-Grenzfläche und 
durch die sich bildende TiO2-Schicht hindurch und wird oberhalb der TiO2-Schicht zu 
α-Al2O3 oxidiert, sodass sich an der Al2O3/(Ti,Al)N-Grenzfläche eine α-Al2O3 über 
einer TiO2-Schicht ausbildet. Die α-Al2O3-Körner werden zum Teil sehr groß, daher 
sind weniger Korngrenzen und somit potentielle Diffusionspfade für O vorhanden und 
die Oxidation der (Ti,Al)N-Schicht wird als Folge erschwert. Daher ist die α-Al2O3- 
sehr viel dicker als die TiO2-Schicht. Die α-Al2O3-Körner wachsen im Folgenden auf 
Kosten der nanokristallinen γ-Al2O3-Körner in Richtung Oberfläche. Die thermische 
Stabilität und somit die maximalen Einsatztemperaturen der γ-Al2O3-Schicht lässt 
sich sowohl durch Aufheizen im Vakuum anstatt in Umgebungsatmosphäre als auch 
durch Si-Dotierung der Al2O3- und der (Ti,Al)N-Schicht erhöhen. In beiden Fällen be-
wirkt das einstündige Aufheizen auf 1000 °C keine Phasenumwandlung, sondern 
lediglich die Auskristallisation der nanokristallinen γ-Al2O3-Schicht. Im Fall der Si-do-
tierten Probe führte das Aufheizen zu Diffusionsvorgängen, die aber nicht so stark 
ausgeprägt waren wie beim undotierten Schichtsystem. Neben der stabilisierenden 
Wirkung von Si auf die γ-Al2O3-Phase kann ein weiterer Grund für die erhöhte thermi-
sche Stabilität des Si dotierten Al2O3/(Ti,Al)N-Schichtsystems im Vergleich zum un-
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dotierten Schichtsystem die Stabilisierung der (Ti,Al)N-Schicht durch die Si-Dotierung 
sein, da nach dem Aufheizen auf 1000 °C sowohl der Zerfall des (Ti,Al)N-Mischkris-
talls als auch die Ti-Diffusion geringer waren und keine Oxidation der (Ti,Al)N-
Schicht festgestellt werden konnte. Die geringere Oxidation der (Ti,Al)N-Schicht und 
somit auch die thermische Stabilisierung der γ-Al2O3-Schicht können außerdem mit 
der amorphisierenden Wirkung der Si-Dotierung auf die Al2O3-Schicht erklärt werden. 
Je höher der amorphe Anteil in der Schicht desto weniger Korngrenzen und somit 
potentielle Diffusionspfade für O, Al und Ti liegen vor. 
Die TEM-Untersuchungen zum Vergleich der thermischen Stabilität der undotierten 
sowie Si-dotierten kristallinen Al2O3-Schichten, die mittels FCA oder MSIP hergestellt 
wurden, zeigen, dass eine Dotierung mit Silizium die γ-Al2O3-Phase stabilisiert. Die 
Untersuchungen der kristallinen FCA- sowie MSIP-Proben und der aufgeheiztem 
amorphen FCA-Proben lassen vermuten, dass der stabilisierende Effekt des Sili-
ziums auf die γ-Al2O3-Phase nicht auf den Einbau von Si in das γ-Al2O3-Gitter beruht, 
da bei verschiedenen Proben eine Entmischung von Al2O3 und Si beobachtet wird, 
sobald sich größere kristalline Bereiche ausgebildet haben. Es wird daher die Vermu-
tung aufgestellt, dass sich bei nanokristallinen γ-Al2O3-Schichten das Si als 
amorphes Si oder SiO2 bevorzugt auf den Korngrenzen der γ-Al2O3-Nanokristalle an-
lagert, dadurch Diffusion und Kristallwachstum reduziert und auf diese Weise die γ-
Al2O3-Phase zu höheren Temperaturen hin stabilisiert. 
 
Abbildung 5-6: Schematische Darstellung der Schichtmorphologien des undotierten 
 MSIP Al2O3/(Ti,Al)N-Schichtsystems im as-deposited Zustand und nach 
 dem einstündigen Aufheizen auf 1000 °C in Umgebungsatmosphäre bzw. 
 im Vakuum sowie des Si-dotierten Schichtsystems nach dem 
 einstündigen Aufheizen auf 1000 °C in Umgebungsatmosphäre,  
 nach (Ewering, 2012). 
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 5.5 MSIP-Al2O3-Beschichtung nach Zerspanexperimenten 
Die Untersuchungen des mittels MSIP auf eine Hartmetallwendeschneidplatte abge-
schiedenen undotierten γ-Al2O3/(Ti,Al)N/Schichtsystems nach dem Einsatz in ver-
schiedenen Zerspanversuchen dienten der Untersuchung der praktischen Eignung 
des MSIP-γ-Al2O3/(Ti,Al)N/Schicht-system als Zerspanschutzschicht. Sie zeigten, 
dass die γ-Al2O3-Schichten der thermomechanischen Belastung bei den gewählten 
Zerspanparametern widerstehen können. Es wurde weder das Abplatzen der Schicht 
noch eine Phasenumwandlung festgestellt. Daraus kann geschlossen werden, dass 
sich das γ-Al2O3/(Ti,Al)N/Schichtsystem als Verschleißschutzschicht für die Zerspa-
nung eignet. Die weiterführenden Untersuchungen von Cordes et al. haben gezeigt, 
dass Al2O3-Beschichtungen den Reibungskoeffizienten im Vergleich zum 
unbeschichteten Werkzeug vor allem bei der Verwendung von Kühlschmierstoffen 
verringert (Cordes, 2012a). Beim Einsatz des Schichtsystems beim Außendrehen 
von austenitischem Stahl wies dieses sehr viel längere Schnittlängen, das heißt 
Werkzeugstandzeiten, auf als das unbeschichtete Werkzeug. Darüber hinaus wies 
es abhängig von dem Zerspanversuch längere bzw. vergleichbare Schnittlängen auf 
als ein Werkzeug, das mit einem kommerziellen Al2O3/(Ti,Al)N/Schichtsystem be-
schichtete war (Klocke et al., 2010).  
Weiterführende Untersuchungen im Bereich der Si-dotierten Al2O3-Schichten sollten 
sich zum einen genauer mit dem Stabilisierungsmechanismus der γ-Al2O3-Phase be-
schäftigen. Die Untersuchungsergebnisse dieser Arbeit lassen vermuten, dass Si 
nicht in das γ-Al2O3-Gitter eingebaut wird, sondern sich auf den Korngrenzen der γ-
Al2O3-Nanokristalle anlagert und dadurch die γ-Al2O3-Phase stabilisiert. Dies konnte 
im Rahmen dieser Arbeit aber nicht direkt bewiesen werden. Der direkte Beweis 
könnte mit hochauflösenden TEM-Untersuchungen erfolgen. Aufgrund der sehr klei-
nen Korngröße im Bereich von etwa 10 nm und dem relativ niedrigen Si-Gehalt wer-
den dabei aber sehr hohe Ansprüche gestellt, sowohl an die Probenpräparation, da 
sehr dünne Proben, mit Probendicken kleiner als die Korngröße, erforderlich sind, als 
auch an das TEM selber. Ein weiterer offener Punkt ist der Mechanismus, auf dem 
die thermische Stabilisierung der amorphen FCA Al2O3-Schicht durch die Si-
Dotierung beruht. Die TEM-Untersuchungen haben deutlich gezeigt, dass Si die 
amorphe Phase stabilisiert, die genaue Ursache ist aber auch hier noch unklar. Mög-
liche Untersuchungsmethoden hierfür könnten die Untersuchung der Feinstruktur der 
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elementspezifischen Kanten (ELNES) in den Elektronenenergieverlustspektren 
(EELS) oder die so genannte Fluktuationselektronenmikroskopie sein. Mit beiden 
Methoden lassen sich Aussagen über die Nahordnung der Atome treffen, durch die 
möglicherweise Vermutungen über die Wirkungsweise der Si-Dotierung getroffen 
werden können. Darüber hinaus sollten sich weiterführende Untersuchungen mit der 
technischen Anwendbarkeit der Si-dotierten Schichten, sowohl der amorphen als 
auch der kristallinen, beschäftigen. Dazu sind neben dem direkten Einsatz der 
Schichten in dem jeweiligen Anwendungsgebiet zudem Untersuchungen der mecha-
nischen und physikalischen Eigenschaften sinnvoll. Zuallerletzt bieten sich zudem 
ausführliche TEM-Untersuchungen von Al2O3-Schichten an, die mit anderen Si-Ge-
halten oder mit alternativen Dotierelementen dotiert wurden. In der Literatur werden 
eine Vielzahl an Elementen genannt, die außer Si die thermische Stabilität der meta-
stabilen oder der stabilen Al2O3-Phase beeinflussen sollen: As, N, B, Ca, Sr, Ba, Ce, 
Er, Cr, La, Mo, W, Y, Zr, ZrO2. Darunter sind vorallem La (Béguin et al., 1991, Chen 
et al., 2001b, Ozawa und Nishio, 2004, Alphonse und Faure, 2014) und Sr (Bloch et 
al., 2000, Okada et al., 2000, Firouzghalb und Falamaki, 2010) vielversprechende 
Dotierelemente. Nach Ozawa und Nishio kann schon ein La-Dotiergehalt von 
1,5 Mol-% die spezifische Oberfläche eines Al2O3-Trägermaterials für Katalysatoren 
erhöhen. Diese ist bei 1200 °C etwa doppelt so groß und bei 1300 °C etwa vierein-
halb mal so groß wie die spezifische Oberfläche des undotierten Trägermaterials 
(Ozawa und Nishio, 2004). Der Verlust der spezifischen Oberfläche des undotierten 
Materials bei hohen Temperaturen resultiert vermutlich aus der Phasenumwandlung 
der metastabilen Al2O3-Phasen in die stabile α-Al2O3-Phase. Nach Bloch et al. ist die 
nanokristalline Mikrostruktur eines mit 5 Gew.-% SrO dotierten Al2O3-Pulvers bis 
1350 °C stabil, wohingegen die nanokristalline Struktur eines undotierten Pulvers 
lediglich bis 1250 °C stabil ist (Bloch et al., 2000). Die Dotierelemente La und Sr 
haben ihre stabilisierende Wirkung demnach schon in der Katalysator- bzw. Kata-
lysatorträgermaterialherstellung gezeigt. Ihre Eignung als Dotierelement für PVD-
Schichten zur Stabilisierung der metastabilen Phasen muss noch untersucht werden.  
 5.6 WHIPOX-Proben 
Schon die ersten TEM-Untersuchungen zur Beschreibung der Mikrostruktur und zur 
Ergründung des versagenstoleranten, quasiduktilen Werkstoffverbundverhaltens des 
bei 1200 °C gesinterten WHIPOX-Materials haben die Existenz einer Fremdphase 
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innerhalb der porösen Al2O3-Matrix gezeigt. Diese konnte mittels STEM/EDX-Unter-
suchungen als Yttriumstabilisierte ZrO2-Partikel identifiziert werden, die bis zu 
100 nm groß sind, homogen verteilt in der Matrix vorliegen und der Beugungsun-
tersuchung nach, eine Orientierungsbeziehung zu einem benachbarten Al2O3-Matrix-
korn aufweisen. Weitere TEM-Untersuchungen des Rohmatrixmaterials nach der 
Aufbereitung sowie der ZrO2-Mahlkugeln konnten zeigen, dass die ZrO2-Partikel bei 
der Präparation in das Material eingebracht werden und vermutlich aus dem Abrieb 
der ZrO2-Mahlkugeln resultieren. TEM/STEM-Aufnahmen und insbesondere aus 
STEM-Kippserien rekonstruierte Tomogramme (Abbildung 5.7) zeigen, dass sich die 
ZrO2-Partikel auch zwischen Matrixkörnern sowie zwischen Faser- und Matrixkörnern 
befinden und somit die Sinteraktivität beeinflussen können.  
Zum weiteren Verständnis der WHIPOX-Proben wurde zum einen die Sintertempera-
tur auf 1300 °C erhöht und zum anderen ZrO2-freie Proben hergestellt, die bei 
1200 °C bzw. 1300 °C gesintert wurden. Dabei zeigt die bei 1300 °C gesinterte ZrO2-
haltige Probe erwartungsgemäß eine gesteigerte Sinteraktivität im Vergleich zu der 
ZrO2-haltigen, bei 1200 °C gesinterten Probe, das heißt es liegen größere zusam-
mengesinterte Matrixbereiche und größere Sinterhalsdurchmesser vor. Außerdem ist 
der maximale Faserkorndurchmesser der bei 1300 °C gesinterten Probe größer als 
bei der bei 1200 °C gesinterten Probe. Im Gegensatz zu der bei 1200 °C gesinterten 
Probe liegen die ZrO2-Partikel in der bei 1300 °C gesinterten Probe inhomogen ver-
teilt vor und erreichen Durchmesser bis zu 180 nm. ZrO2-frei hergestellten Proben 
weisen höhere Sinteraktivitäten im Vergleich zu den ZrO2-haltigen Proben auf. Der 
Unterschied in der Sinteraktivität zwischen ZrO2-haltigen und ZrO2-freien Proben ist 
dabei bei 1200 °C größer als bei 1300 °C. Die Untersuchungen legen somit nahe, 
dass neben der Sintertemperatur auch das Vorliegen von Fremdphasen, wie die 
ZrO2-Partikel, die Sinteraktivität beeinflussen können. Insbesondere homogen verteil-
te kleine ZrO2-Partikel mindern dabei effektiv die Sinteraktivität. In einem optimalen 
WHIPOX-Werkstoff sind die Körner einerseits so stark versintert, dass die für den 
jeweiligen Anwendungsbereich notwendige mechanische und thermische Stabilität 
besteht aber andererseits auch nicht zu stark versintert, sodass energie-
absorbierende Mechanismen stattfinden können und die notwendige Bruchzähigkeit 
und das versagenstolerante Verhalten erreicht werden. Die bei 1300 °C gesinterte, 
ZrO2-haltige Probe ist die standardmäßig verwendete Probe. Durch das gezielte 
Einstellen der Sintertemperatur und das gezielte Hinzugeben von ZrO2-Partikeln lässt 
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sich ein für den jeweiligen Anwendungsfall optimaler Verbundwerkstoff herstellen. 
Beispielsweise kann die Sintertemperatur verringert werden (< 1300 °C), wodurch 
Kosten eingespart werden könnten. Dazu sind aber vergleichende Untersuchungen 
der mechanischen Eigenschaften notwendig. Durch den Einsatz eines optimierten 
WHIPOX-Werkstoffs in beispielsweise stationären Gasturbinen erwartet man die 
Möglichkeit die Kühlluftmenge zu reduzieren und somit den Wirkungsgrad zu 
erhöhen, da höhere Prozesstemperaturen toleriert werden können.  
In der vorliegenden Arbeit konnte gezeigt werden, dass Al2O3 ein sehr vielseitiger 
Werkstoff ist, der in einer Vielzahl technologischer Anwendungen (hier: Isolator in der 
Halbleitertechnik, Verschleißschutzschicht, Hochtemperaturverbundwerkstoff) einge-
setzt werden kann. Dabei werden entsprechend ihrer Eigenschaften gezielt metasta-
bile Al2O3-Phasen (amorph, γ-Al2O3) oder die stabile α-Al2O3 eingesetzt. Die Werk-
stoffe können durch eine Vielzahl an Herstellungsverfahren (hier: PVD-Methoden, 
Sinterverfahren) hergestellt werden. Des Weiteren konnte gezeigt werden, dass im 
Bereich der amorphen und kristallinen γ-Al2O3-Schichten Silizium ein geeignetes 
Dotierelement ist, um die jeweilige Phase thermisch zu stabilisieren. Darüber hinaus 
konnte gezeigt werden, dass WHIPOX ein interessanter Werkstoff mit einer kom-
plexen Mikrostruktur ist, der aufgrund seiner spezifischen Eigenschaften (hohe Härte, 
relativ hohe Bruchzähigkeit, Temperaturbeständig- und Oxidationsbeständigkeit) ein 
vielversprechendes Material für anspruchsvolle industrielle Anwendungen ist. 
 
Abbildung 5-7:  Rekonstruiertes Tomogramm einer STEM-HAADF Kippserie 
 (- 60 ° < α < + 60 °) an der Faser-Matrix-Grenzfläche der bei 1200 °C 
 gesinterten WHIPOX-Probe. 
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